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Résumé
Ce travail de thèse porte sur l’élaboration et la caractérisation des propriétés physiques et
chimiques d’une nouvelle famille de composés thermoélectriques, et plus particulièrement
le composé BiCuSeO.
Les composés de cette famille, dite 1111, présentent une structure en couche de type
ZrCuSiAs. L’une des particularités de cette structure est la nature distincte des couches
qui la composent, la couche Bi2O2 étant décrite comme “isolante” tandis que la couche
Cu2Se2 est appelée couche “conductrice”.
L’étude approfondie du composé BiCuSeO montre qu’en dépit d’un facteur de puissance
(S2sv) relativement modéré, ce composé est un matériau thermoélectrique prometteur,
notamment à haute température. En effet, BiCuSeO présente une conductivité thermique
remarquablement faible, qui permet d’atteindre des facteurs de mérite relativement élevés.
De plus, BiCuSeO présente de nombreuses voies d’améliorations possibles.
L’une d’elle concerne l’étude d’un dopage aliovalent sur le site du bismuth. L’analyse des
résultats a montré que l’insertion d’un élément divalent permet d’optimiser la concentra-
tion des porteurs de charges, entrainant ainsi une forte augmentation du facteur de mérite
du composé.
Une autre voie possible d’exploration est l’étude de l’influence de l’ion chalcogène, au
travers notamment de la substitution du sélénium par le tellure, avec l’obtention d’une
solution solide complète BiCuSe1-xTexO. L’étude des propriétés électriques des composés
de cette série a permis de mettre en évidence la présence d’une transition métal – semi-
conducteur – métal pour les fractions de tellure inférieures à 0.5. Ainsi, bien que l’influence
du tellure sur le facteur de puissance soit relativement limitée en raison de cette anomalie,
des résultats intéressants ont été obtenus pour les fractions de tellure élevées.
Par ailleurs, des problématiques autour d’une méthode de synthèse alternative du maté-
riau ainsi que sa stabilité sous air sont également abordées dans ce travail.
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Introduction générale ix
La découverte des trois effets thermoélectriques par Seebeck, Peltier et Thomson dans la
première partie du XIXè siècle a mis en évidence un nouveau phénomène physique, présent
dans certain matériau, qui permet de convertir un flux de chaleur en puissance électrique et
réciproquement. Les différentes avancées qui ont marqué l’histoire de la thermoélectricité
peuvent être divisées en deux grandes périodes.
La première période, comprise entre 1821 et 1850, englobe la découverte des trois effets
thermoélectriques mais également la compréhension de ces effets au niveau macroscopique.
Les applications potentielles des matériaux thermoélectriques à la réfrigération, la mesure
de la température ou encore la production d’électricité sont alors mises en évidence par
les scientifiques. Cependant et malgré ces nombreuses possibilités, il faudra attendre la
fin des années 1930 pour que le domaine de la thermoélectricité connaisse de nouveau un
essor important. Cette deuxième période de progrès dans la compréhension des phéno-
mènes physique, à l’échelle microscopique notamment, fait écho aux nombreuses avancées
réalisées dans le domaine des matériaux semi-conducteurs. En effet, cette période est ca-
ractérisée par la découverte et l’optimisation de nouveaux matériaux qui sont, à l’heure
actuelle, toujours utilisés dans les dispositifs thermoélectriques. Ces dispositifs thermo-
électriques, contrairement aux dispositifs «classiques», présentent de nombreux avantages
lors de leur utilisation, tels qu’une durée de vie importante, l’absence de pièce mobile
ou de gaz nocifs. Cependant, malgré tous ces développements et leurs nombreux avan-
tages, les matériaux thermoélectriques sont, à l’heure actuelle, principalement cantonnés
à des applications de niches, du fait de leur coût élevé de production et de leurs faibles
performances. Ainsi, ils sont par exemple utilisés pour la réfrigération des containers per-
mettant le transport des organes, ou encore pour la génération d’électricité dans les sondes
spatiales ; deux domaines où la fiabilité et la durabilité priment sur les coûts de fabrica-
tion. Le nombre d’applications pourrait très largement augmenter avec l’identification
de nouveaux matériaux ou l’optimisation des matériaux actuels dans le but d’améliorer
fortement leurs rendements.
Par ailleurs, le contexte économique et environnemental actuel tend à favoriser le dévelop-
pement des énergies renouvelables. En effet, avec l’augmentation croissante des besoins en
énergies de la population, la diminution des énergies fossiles, mais également la nécessité
de réduire les émissions des gaz à effet de serre, il est essentiel pour les gouvernements
et les industriels de trouver des alternatives aux dispositifs classiques. La thermoélectri-
cité peut être l’une de ces alternatives, puisqu’elle permet d’envisager la valorisation des
importantes quantités de chaleur perdue (industrie, automobiles, corps humain. . . ) en
énergie électrique. L’émergence de ces nouvelles préoccupations depuis les années 1990 a
favorisé l’essor de nouvelles voies de recherches dans le domaine de la thermoélectricité.
Les deux principaux axes de recherche sont d’une part le développement de matériaux
connus sous de nouvelles formes de basses dimensionnalités (nanostructuration, nanofils,
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puits quantiques. . . ) et d’autre part le développement de nouveaux matériaux à structures
complexes et/ou ouvertes (skutterudites, clathrates. . . ).
Les travaux présentés dans ce manuscrit s’inscrivent dans ce deuxième axe de recherche
et concernent l’étude d’une nouvelle famille de matériaux, les oxychalcogénures. Les com-
posés de cette famille, de formule générale MCuChO où M est un cation trivalent et Ch
est un ion chalcogène, possèdent une structure en couche, de type ZrCuSiAs. L’une des
particularités de cette structure est la nature distincte des couches qui la composent,
la couche M2O2 étant décrite comme isolante tandis que la couche Cu2Ch2 est appelée
couche conductrice.
Mes travaux de thèse portent sur l’étude des propriétés physiques et chimiques d’un com-
posé particulier de cette famille : BiCuChO. En effet ce composé, qui possède un facteur
de puissance relativement élevé, présente une conductivité thermique remarquablement
faible, faisant de lui un matériau thermoélectrique très prometteur. Par ailleurs, la pré-
sence au sein d’une même structure d’une couche oxyde et d’une couche chalcogène permet
d’envisager la combinaison des avantages des oxydes et des intermétalliques.
Ce manuscrit de thèse est organisé six chapitres :
Le premier chapitre de ce manuscrit sera consacré à des rappels succincts de thermo-
électricité afin de permettre au lecteur de mieux appréhender les exigences imposées par
les matériaux thermoélectriques. Après une brève description des matériaux thermoélec-
triques et de leurs possibles applications, nous introduirons la notion de facteur de mérite
adimensionnel, paramètre essentiel qu’il convient d’optimiser pour obtenir des perfor-
mances de conversion élevées. Un état de l’art sera également présenté au cours de ce
premier chapitre.
Le deuxième chapitre décrira les principales techniques expérimentales utilisées pour cette
étude. Les protocoles de synthèse seront présentés, ainsi que les techniques de caractéri-
sations des propriétés chimiques et physiques employées.
Le troisième chapitre sera dédié à la description détaillée du composé BiCuSeO étudié au
cours de cette thèse. Dans un premier temps, nous détaillerons la structure cristalline du
composé puis sa structure électronique au travers de la structure de bande. Par la suite,
l’étude des propriétés de transport électrique et thermique sera présentée, ainsi que les
voies d’améliorations possibles pour ce composé.
Les chapitres 4 et 5 traiteront réciproquement de l’influence d’un dopage aliovalent ou de
la substitution du sélénium par le tellure sur les propriétés thermoélectriques du composé
à basse et à haute températures.
Introduction générale xi
Le chapitre six, présentera la mise en place d’une nouvelle méthode de synthèse pour
les composés de types BiCuChO, ainsi qu’une étude de leur stabilité chimique dans une
optique plus industrielle.
xii
xiii
Table des matières
Remerciements i
Résumé iv
Nuage de mots-clés v
Introduction générale ix
Table des matières xiii
1 Thermoélectricité et matériaux thermoélectriques 1
1.1 Les effets thermoélectriques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 3
1.1.1 Aspects historiques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 3
1.1.2 Equations fondamentales . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 3
1.2 Applications potentielles . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 5
1.3 Conversion d’énergie et critères de performance . . . . . . . . . . . . . . . . 6
1.4 Optimisation des matériaux thermoélectriques . . . . . . . . . . . . . . . . . 9
1.4.1 Facteur de puissance . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 9
1.4.2 Conductivité thermique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 12
1.4.3 Critères de sélection des matériaux . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13
1.5 Etat de l’art des matériaux thermoélectriques . . . . . . . . . . . . . . . . . 13
1.5.1 Les matériaux conventionnels . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13
1.5.2 Les nouvelles voies de recherches . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 15
1.6 Les oxychalcogénures . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 19
1.6.1 Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 19
1.6.2 Structure cristallographique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 20
1.6.3 Propriétés de transport . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 21
1.7 Conclusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 22
2 Techniques expérimentales 23
2.1 Synthèse et densification des composés . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 25
2.1.1 Synthèse des oxychalcogénures . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 25
2.1.2 Densification des matériaux . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 25
2.1.3 Préparation des échantillons pour les caractérisations . . . . . . . . . . 25
xiv
2.2 Caractérisations structurale . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 26
2.2.1 Diffraction des rayons X . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 26
2.2.2 Diffraction des neutrons . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 26
2.2.3 Microscopie électronique à balayage (MEB + EDX) . . . . . . . . . . . 27
2.3 Caractérisations des propriétés physiques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 28
2.3.1 Pouvoir thermoélectrique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 28
2.3.2 Résistivité électrique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30
2.3.3 Effet Hall . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 31
2.3.4 Chaleur spécifique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 33
2.4 Laser flash (Conductivité thermique) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 34
2.5 Caractérisations des propriétés magnétiques . . . . . . . . . . . . . . . . . . 35
2.6 Modélisations et calculs . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 36
3 Les oxychalcogénures 39
3.1 Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41
3.2 Structure cristalline et électronique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41
3.2.1 Structure cristalline . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41
3.2.2 Liaisons et covalence . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 43
3.2.3 Structure électronique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45
3.3 Propriétés de transport électronique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 48
3.3.1 Résistivité électrique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 48
3.3.2 Pouvoir thermoélectrique et porteurs de charges . . . . . . . . . . . . . 51
3.4 Propriétés de transport thermique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 52
3.5 Voies d’amélioration possibles . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 54
4 Dopage sur le site du bismuth 57
4.1 Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 59
4.2 Etude de Bi1-xSrxCuSeO à basse température . . . . . . . . . . . . . . . . . . 59
4.2.1 Structure cristallographique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 59
4.2.2 Propriétés électriques à basse température . . . . . . . . . . . . . . . . 63
4.3 Mesures électriques, thermiques et ZT à haute température . . . . . . . . . . 72
4.3.1 Cas particulier de BiCuSeO : Sr2+ . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 72
4.3.2 Cas général de BiCuSeO : A2+ . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 75
4.4 Conclusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 78
5 Influence de l’ion chalcogène dans BiCuChO 81
5.1 Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 83
5.2 Modélisation de la conductivité thermique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 83
5.2.1 Hypothèses et approximations . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 84
5.2.2 Résultats pour BiCuSeO-BiCuTeO . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 86
xv
5.3 Etude structurale de la solution solide . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 87
5.3.1 Synthèse des composés de la solution solide . . . . . . . . . . . . . . . 88
5.3.2 Diffractions des rayons X . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 88
5.4 Structure électronique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 92
5.5 Etudes des propriétés de transport électrique . . . . . . . . . . . . . . . . . . 94
5.5.1 Résistivité électrique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 94
5.5.2 Pouvoir thermoélectrique et facteur de puissance . . . . . . . . . . . . 100
5.6 Conclusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 102
6 Au-delà du ZT... 105
6.1 Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 107
6.2 Procédé alternatif de synthèse . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 107
6.2.1 Méthode de synthèse : broyage mécanique . . . . . . . . . . . . . . . . 108
6.2.2 Optimisation de la méthode . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 113
6.3 Stabilité chimique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 117
6.3.1 Influence de l’atmosphère sur BiCuSeO . . . . . . . . . . . . . . . . . . 117
6.3.2 Etude de l’influence de la température sur BiCuSeO et mécanismes
d’oxydation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 119
Conclusion générale 127
Annexe 133
Bibliographie 141
Tables des figures et des tableaux 152
Publications et communications relatives à ce travail de thèse 160
xvi
11
Thermoélectricité et matériaux
thermoélectriques
2
1.1. Les effets thermoélectriques 3
1.1 Les effets thermoélectriques
1.1.1 Aspects historiques
La thermoélectricité repose sur trois principaux effets, découverts successivement dans la
première partie du XIXè siècle. Le premier de ces trois effets a été mis en évidence par
Thomas Seebeck en 1821 [1]. Il remarqua qu’une aiguille métallique est déviée si elle est
placée entre deux matériaux conducteurs de natures distinctes, reliés par des jonctions
portées à des températures différentes, formant un circuit fermé. Il pensa être confronté à
un phénomène d’origine magnétique, et cru alors fournir une explication au magnétisme
terrestre en s’appuyant sur la différence de température entre les pôles et l’équateur.
Une dizaine d’année plus tard, en 1834, un horloger français, Jean Charles Peltier, mit en
évidence l’apparition d’un gradient de température aux jonctions de deux matériaux de
natures différentes parcourus par un courant électrique. Il venait de découvrir le second
effet thermoélectrique [2], réciproque de celui découvert par Seebeck. Cependant, il faudra
encore attendre quelques années pour que ces deux faits expérimentaux soient reliés l’un
à l’autre.
En 1851, William Thomson, qui deviendra par la suite Lord Kelvin, établit la première
relation thermodynamique liant les effets Seebeck et Peltier. Les désaccords entre les ré-
sultats théoriques et expérimentaux qu’il obtient alors vont l’amener à la conclusion qu’un
troisième effet thermoélectrique [3, 4] existe, connu aujourd’hui sous le nom d’effet Thom-
son. Cet effet est présent lorsqu’un matériau soumis à un gradient thermique et parcouru
par un courant électrique échange de la chaleur avec le milieu extérieur. La démonstra-
tion faite alors par Thomson se base sur des arguments discutables, car empruntés à la
thermodynamique des processus réversibles. Néanmoins, des années plus tard, avec le dé-
veloppement de la thermodynamique des processus irréversibles [5] et à l’aide des relations
de réciprocité d’Onsager [6, 7], il sera démontré que les relations établies par Thomson
étaient correctes.
1.1.2 Equations fondamentales
La première relation fondamentale de la thermoélectricité découle de la découverte de
Seebeck, et montre qu’il est possible de générer un champ électrique dans un barreau si
celui-ci est soumis à un gradient de température [1]. La relation entre ces deux grandeurs
s’écrit alors :
dV = −SdT (1.1)
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où V est le potentiel électrique. Le coefficient S qui intervient ici est appelé coefficient
Seebeck, ou pouvoir thermoélectrique du matériau. Il peut être négatif ou positif suivant
la nature des porteurs de charges majoritaires. Dans la pratique, l’accès direct au pou-
voir thermoélectrique n’est pas aussi simple que le présente la relation 1.1. En effet, pour
mesurer une tension, il est nécessaire de connecter au matériau, dont le pouvoir thermo-
électrique est noté SA, des fils conducteurs (pouvoir thermoélectrique noté SB et de les
relier ensuite à un appareil de mesure (figure 1.1). La relation devient alors :
dV = (SA − SB)dT (1.2)
Figure 1.1: Dispositif expérimental permettant de mesurer le pouvoir thermoélectrique.
De façon réciproque, le passage d’un courant au travers d’une jonction a-b entre deux
matériaux va s’accompagner d’une libération ou d’une absorption de chaleur Q suivant le
sens du courant (figure 1.2). Le coefficient de Peltier [2] piab est alors défini tel que :
piab =
Q
I
(1.3)
Figure 1.2: Effet Peltier : passage d’un courant I à travers une jonction entre deux ma-
tériaux a et b.
Le troisième effet thermoélectrique, l’effet Thomson [3, 4], se manifeste lorsque le matériau
est simultanément traversé par un courant électrique et soumis à un gradient de tempé-
rature (figure 1.3). Il y a alors génération ou absorption de chaleur au sein du barreau.
Le gradient de flux thermique est alors donné par la relation :
dQ
dx
= τ × I × dT
dx
(1.4)
où x est la coordonnée spatiale et τ le coefficient de Thomson du matériau.
Ces trois coefficients sont des propriétés intrinsèques du matériau, au même titre que la
résistivité électrique ou la conductivité thermique.
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Figure 1.3: Effet Thomson : barreau traversé par un courant électrique I et soumis à un
gradient de température.
A partir des relations de réciprocité d’Onsager [6, 7] et de la conservation d’énergie, il est
possible de relier ces trois coefficients entre eux selon les relations de Kelvin :
pi = S × T
τ = T dS
dT
(1.5)
1.2 Applications potentielles
Bien que les effets thermoélectriques aient été découverts au XIXè siècle, ce n’est que
bien des années plus tard que les premières applications de matériaux thermoélectriques
virent le jour. Elles reposent sur l’exploitation des effets Seebeck et Peltier, dans le but
de convertir une énergie thermique en énergie électrique et réciproquement. Au cours des
années 50, les deux principaux domaines d’utilisation des matériaux thermoélectriques,
qui sont la réfrigération et la production d’électricité, ont rencontré un essor nouveau,
notamment grâce au développement des matériaux semi-conducteurs.
Les matériaux thermoélectriques constituent des alternatives intéressantes dans plusieurs
dispositifs du fait de leurs nombreux avantages. Des applications de réfrigération peuvent
ainsi être envisagées lorsque le passage d’un courant électrique au sein d’un matériau
thermoélectrique soumis à un gradient de température permet l’établissement d’un flux
de chaleur. Ce dispositif, contrairement à un système classique, permet de s’affranchir
de toute pièce mobile, puisqu’il n’y a pas de cycles compression-détente. Le dispositif
possède donc une meilleure fiabilité, couplée à l’absence de vibration ou de bruit. Ces
caractéristiques expliquent que des dispositifs de réfrigération thermoélectrique soient
présents dans les containers utilisés pour le transport d’organes à transplanter, ou au
sein des systèmes de guidage laser et détecteurs à infrarouge. Il est également important
de souligner que ces dispositifs thermoélectriques reposent sur la conversion directe du
courant électrique en flux thermique et ne nécessitent donc pas l’emploi de gaz nocifs tels
que les gaz de type fréon.
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D’autre part, la production d’électricité à partir d’un flux thermique permet d’envisager
des dispositifs de production d’électricité « propre ». Il est en effet possible de générer un
courant à partir de sources de chaleur perdue comme les pots d’échappement, les circuits
de refroidissement des centrales nucléaires, etc. L’utilisation de matériaux thermoélec-
triques dans le secteur automobile pourrait ainsi permettre de diminuer la production
de gaz à effet de serre. En effet, en supplément de l’alternateur, un générateur thermo-
électrique ayant une efficacité proche de 4-5% pourrait produire jusqu’à 500W d’énergie
électrique, ce qui correspondrait à une réduction de 6-7g/km de CO2 émis 1.
La grande fiabilité des générateurs thermoélectriques, associée à leur longévité, font égale-
ment de ces dispositifs des systèmes de choix pour l’alimentation en électricité des sondes
spatiales. En effet, à grande distance du Soleil, les panneaux solaires étant peu efficaces,
ils sont alors remplacés par des générateurs thermoélectriques à radio-isotope (RTG). La
source de chaleur provient alors de la décroissance radioactive de matériaux riches en
un ou plusieurs isotopes instables, comme le plutonium 238. La chaleur ainsi émise est
transformée par les matériaux thermoélectriques en tension électrique continue pouvant
atteindre 30V. Depuis le début des années 1960, de nombreuses sondes spatiales de la
NASA (Voyager I et II, Cassini, Galileo. . . ) sont équipées de ces dispositifs ; certaines
comme les sondes Voyager étant en service depuis plus de 35 ans.
En dépit de leurs nombreux avantages, les dispositifs thermoélectriques sont, à l’heure
actuelle, encore cantonnés à des applications de niches où leurs mérites permettent de
compenser leurs coûts élevés et leur relative faible performance.
1.3 Conversion d’énergie et critères de performance
Les dispositifs thermoélectriques peuvent être comparés entre eux au travers de différents
critères, qui permettent de définir leurs performances ou leurs rendements. Plusieurs cri-
tères sont présentés dans cette section.
Les dispositifs thermoélectriques, qu’ils soient destinés à la réfrigération ou à la production
d’électricité, possèdent le même type d’architecture. Les modules qui composent ces dis-
positifs sont un assemblage de couples connectés en parallèle du point de vue thermique,
et en série du point de vue électrique. Un couple est formé d’un matériau semi-conducteur
de type n (S < 0) et d’un matériau semi-conducteur de type p (S > 0), le choix des maté-
riaux sera décrit plus tard dans ce chapitre. Ces matériaux composent les deux « jambes »
du couple et sont reliés entre eux par un troisième matériau, conducteur, dont le pouvoir
thermoélectrique est supposé nul. La figure 1.4 ci-dessous est un schéma de principe de la
1. (D.Champier, Ecole d’été de Thermoélectricité Juillet 2012, Fiat Research Center)
1.3. Conversion d’énergie et critères de performance 7
génération d’électricité (gauche) et la réfrigération (droite) dans le cas d’un convertisseur
élémentaire, c’est-à-dire un module constitué uniquement d’un couple.
Figure 1.4: Schéma d’un module unitaire configuré pour la génération d’électricité
(gauche) et la réfrigération (droite).
Dans le cas de la réfigération, un courant électrique est appliqué à partir d’une source de
courant extérieure, déclenchant un flux de porteurs de charges de la source froide vers la
source chaude. Ce déplacement des porteurs de charges contribue à un transfert d’entropie
entre les deux sources, et donc à la création d’un flux thermique, qui va s’opposer à celui
des porteurs de charges. Ce flux va ainsi entrainer l’abaissement de la température au
niveau de la source froide. Il est alors possible de refroidir un objet, si celui-ci est en
contact avec les zones froides. Dans le mode génération d’électricité, les branches p et
n du couple sont connectées à une charge extérieure et leurs extrémités sont mises en
contact avec une source froide et une source chaude. La différence de température aux
bornes du couple entraine le déplacement des porteurs de charges et produit un courant
électrique dans le circuit. Une puissance électrique est ainsi dissipée dans la résistance de
charge.
Ces dispositifs thermoélectriques sont assimilables à des machines dithermes, et sont donc
régis par les lois de la thermodynamique, c’est-à-dire que leurs performances resteront
toujours inférieures à celles obtenues avec une machine idéale de Carnot. Il est possible de
définir le coefficient de performance (C.O.P.) d’un réfrigérateur , comme étant le rapport
entre la quantité de chaleur absorbée côté froid Qf sur la puissance P fournie par la source
de courant tel que [8, 9] :
COPmax =
Qf
P
=
(
Tc
Tc − Tf
) (√1 + ZpnTM)− TcTf
1 +
(√
1 + ZpnTM
) (1.6)
Pour un système utilisé en génération d’électricité, l’efficacité maximum, notée ηmax cor-
respond au rapport de la puissance électrique utile Pu et du flux thermique traversant le
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matériau Qc :
ηmax =
Pu
Qc
=
(
Tc − Tf
Tc
) (√1 + ZpnTM)− 1(√
1 + ZpnTM
)
+ Tf
Tc
(1.7)
L’expression de ces deux rendements de conversion montre qu’ils dépendent uniquement
des températures de la source chaude et de la source froide (Tc et T f ) et du facteur de
mérite adimensionnel ZpnTM avec TM = (Tc + Tf )/2. Ce facteur est uniquement fonction
des paramètres intrinsèques aux matériaux, tel que :
Zpn =
(Sp − Sn)2(√
κpρp +
√
κnρn
) (1.8)
ou S, κ etρ sont respectivement le pouvoir thermoélectrique, la conductivité thermique et
la résistivité électrique des matériaux p et n. Zpn est le facteur de mérite du couple (pn).
Le facteur Zpn, présenté dans l’équation 1.8, dépend des propriétés de transport des deux
matériaux constituant le couple. Ainsi, pour un rendement de conversion maximum, il
convient de choisir les matériaux de manière à optimiser ce facteur. Cependant, dans la
pratique, il est plus facile de s’intéresser aux deux branches du couple individuellement,
afin des les optimiser séparément. Pour cela, un facteur de mérite adimensionnel individuel
est défini tel que :
ZT = S
2T
ρκ
= PF
κ
T (1.9)
ou PF est noté facteur de puissance (PF = S2/ρ).
Pour la plupart des températures auxquelles les dispositifs thermoélectriques sont utilisés,
le facteur de mérite du couple est approximativement égal à la moyenne des deux facteurs
de mérite. Dans ce cas, pour optimiser le facteur de mérite du couple, il est important que
les matériaux constituant chaque branche possèdent des propriétés voisines. Il est possible
de définir la performance d’un système, pour chaque cas (réfrigération-génération), à
l’aide de ce terme. Ainsi, comme illustré dans la figure 1.5, l’optimisation des dispositifs
thermoélectriques est directement liée à l’amélioration du facteur de mérite des matériaux
qui constituent le couple mais également à la différence de température appliquée.
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Figure 1.5: Evolution du rendement de conversion en fonction du facteur de mérite.
1.4 Optimisation des matériaux thermoélectriques
Comme il a été montré dans le paragraphe précédant, l’optimisation des matériaux ther-
moélectriques passe par l’amélioration de leur facteur de mérite ZT. Ainsi, le matériau
thermoélectrique idéal doit posséder une bonne conductivité électrique, un pouvoir ther-
moélectrique élevé, et la conductivité thermique la plus faible possible. Ces termes pouvant
chacun varier sur plusieurs ordres de grandeur, il est possible de conclure aux possibi-
lité d’amélioration quasi infinie du ZT. Cependant, il est évident que l’alliance, pour un
même matériau, d’une conductivité thermique faible (comme dans le cas d’un verre) à
une conductivité électrique élevée (comme pour un métal) est un défi important. Ces ob-
servations sont reprises dans les critères proposés par Slack [10], qui prédisent qu’un bon
matériau thermoélectrique aura un comportement de PGEC (Phonon-Glass and Electron-
Crystal). De plus, il est important d’ajouter qu’un bon matériau thermoélectrique doit
également avoir une bonne tenue mécanique et une bonne stabilité thermique, afin qu’au-
cune dégradation ne s’opère pendant son utilisation dans un module.
1.4.1 Facteur de puissance
Le facteur de mérite est un rapport entre deux facteurs : au numérateur le facteur de
puissance et au dénominateur la conductivité thermique. Dans cette première partie,
nous allons nous intéresser au facteur de puissance noté PF tel que :
PF = S2σ (1.10)
ou σ est la conductivité électrique.
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L’optimisation du ZT d’un matériau est donc liée à l’augmentation du facteur de puis-
sance. Cependant, le pouvoir thermoélectrique et la conductivité électrique ne sont pas
indépendants puisqu’ils varient de manière opposée avec la concentration des porteurs
de charges. En effet, l’augmentation de la concentration des porteurs de charges permet
d’atteindre des conductivités électriques élevées tandis que les meilleurs pouvoirs thermo-
électriques sont obtenus pour des matériaux avec une faible concentration de porteurs de
charges. Le facteur de puissance devrait donc être maximum pour des matériaux de type
semi-conducteurs, ce qui est en accord avec l’expérience.
Considérons un matériau semi-conducteur dont la concentration de porteurs de charges
minoritaires peut être négligée. Supposons, de plus, que les temps de relaxation s’écrivent
sous la forme τ = τ0E r avec τ0 et r des constantes dépendant des processus de diffusion des
porteurs de charges. Il est alors possible de montrer, par approximation de la statistique
de Fermi-Dirac, que le coefficient Seebeck est une fonction de l’énergie de Fermi, telle que
[11] :
S = ±k
e
[(
r + 52
)
− EF
kT
]
(1.11)
avec EF le niveau de Fermi, k la constante de Boltzmamn et e la charge élementaire. Le
développement de cette relation met en évidence que S décroit comme le logarithme de
la concentration de porteurs de charges. Bien que cette relation, obtenue à partir d’ap-
proximations, soit valable pour des cas très particuliers, les conclusions qui en découlent
peuvent être étendues à de nombreux matériaux.
D’autre part, suivant le même modèle, il est possible de montrer que la conductivité
électrique σ est une fonction croissante de la concentration de porteurs de charges, telle
que :
σ = neµ (1.12)
avec µ la mobilité des porteurs de charges, supposée indépendante de la concentration
de porteurs de charges. Globalement, le facteur de puissance est maximum pour une
concentration de porteurs de charges correspondant à un semi-conducteur à faible gap (la
valeur idéale de gap étant de quelques kT [12, 13]. Ces conclusions peuvent s’étendre à
des environnements plus complexes prenant en compte des bandes multiples ou plusieurs
types de porteurs de charges [11].
Les variations, en fonction de la concentration de porteurs de charges, de la conductivité
thermique et des différents coefficients de transport, S, σ et Z, sont schématisées dans
la figure 1.6. Il apparait ainsi que les meilleures valeurs du facteur de puissance sont
observées pour des concentrations de porteurs de charges comprises entre 1018 et 1021
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Figure 1.6: Variations à 300K du pouvoir thermoélectrique, de la résistivité électrique,
de la conductivité thermique et du facteur de mérite, Z, en fonction de la
concentration de porteurs de charges.
cm-3, c’est à dire pour des matériaux semi-conducteurs fortement dopés. L’évolution de
la conductivité thermique sera abordée plus tard dans ce chapitre.
En raisonnant sur des paramètres microscopiques régissant la propagation des porteurs
de charges dans un matériau, il est également possible de montrer qu’un ZT élevé peut
être obtenu en optimisant le paramètre β, défini tel que :
Z ∝ β ∝
(
m∗
m0
)3/2 µ
κL
(1.13)
où m∗ est la masse effective des électrons ou des trous, m0 la masse de l’électron dans le
vide, µ la mobilité des porteurs de charges et κL la conductivité thermique de réseau (ce
terme sera discuté au paragraphe suivant). L’équation 1.13 montre que pour atteindre un
facteur de mérite optimum, il est important d’améliorer aussi bien la mobilité des porteurs
de charges que leur masse effective. Cependant, un compromis doit à nouveau être trouvé
pour réussir à optimiser β, une forte mobilité étant associée à une faible masse effective
(µ diminue quand m∗ augmente).
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1.4.2 Conductivité thermique
Le second facteur intervenant dans l’expression du ZT est la conductivité thermique. Une
faible conductivité thermique est nécessaire à l’amélioration du facteur de mérite. Elle
s’exprime, pour un matériau non magnétique, comme la somme de deux contributions,
telle que :
κ = κL + κe (1.14)
où κL est la contribution due aux phonons (dite de réseau) et κe la contribution électro-
nique. Cette dernière est reliée à la conductivité électrique par la loi de Wiedemann-Franz :
κe = σLT (1.15)
avec L le facteur de Lorentz et T la température.
Pour un gaz d’électrons libres, le facteur de Lorentz est égal à :
L = pi
2
3
(
k
e
)2
= 2, 45 10−8 V 2.K−2 (1.16)
Cette valeur est généralement admise pour les semi-conducteurs étudiés en thermoélectri-
cité, bien qu’en toute rigueur, L dépend du processus de diffusion des porteurs de charges
ainsi que du niveau de Fermi.
Il est donc possible d’écrire le facteur de mérite en fonction de ces deux contributions tel
que :
ZT = S
2
L
1
1 + κL
κe
(1.17)
Au vu de cette expression, il est clair que l’optimisation du facteur de mérite passe par
la minimisation de la contribution des phonons à la conductivité thermique totale. Ce-
pendant, cela ne doit pas se faire au détriment de la conductivité électrique ; il est donc
nécessaire de trouver des processus de diffusion sélectifs ayant une influence plus marquée
sur la propagation des phonons que sur celle des porteurs de charges.
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1.4.3 Critères de sélection des matériaux
Bien que, comme montré précédemment, les facteurs qui interviennent dans l’optimisa-
tion de matériaux thermoélectriques tendent à être mutuellement antagonistes, certains
critères de sélections ont été établis de manière empirique au cours des années. Ainsi, en
examinant les tendances pour des classes données de matériaux, les travaux de Ioffe [14],
Goodman [15], Goldsmid et Douglas [16], Slack [10], Mahan [12], ont permis d’obtenir la
liste suivante :
• Obtention d’une concentration de porteurs de charges entre 1018 et 1021 cm-3 ;
• Obtention d’une largeur de bande interdite Eg comprise entre 5 et 10 kT , pour des
températures de travail T ;
• Optimisation de µ/κL en réalisant des solutions solides, pour lesquelles l’augmentation du
désordre induit une diffusion importante des phonons par un phénomène de fluctuations
de masse, de volume ou de charge au sein du réseau ;
• Diminution de la conductivité thermique de réseau pour des composés multi-éléments
de masse atomique élevée, à grande maille et ayant une faible température de Debye ;
• Maximisation de (m∗/m0)3/2µ avec des composés à structure de bandes multi-vallées
(structure cristalline de haute symétrie) ;
• Présenter une masse effective des porteurs de charge élevée et une forte variation de la
densité d’états au niveau de Fermi pour maximiser le pouvoir thermoélectrique ;
• Augmentation de la mobilité des porteurs pour des composés constitués d’éléments
ayant une faible différence d’électronégativité.
Les différents critères qui viennent d’être énoncés permettent de construire une base théo-
rique sur laquelle s’appuyer pour appréhender la thématique de la thermoélectricité. Der-
rière le constat simple qui laisse à penser qu’obtenir un bon thermoélectrique équivaut à
optimiser le ZT, ces différents critères montrent que la difficulté réside dans l’interdépen-
dance des propriétés qui définissent ce facteur de mérite Au cours des dernières décennies,
de nombreuses familles de matériaux ont été étudiées pour leurs propriétés thermoélec-
triques, avec comme objectif commun un meilleur compromis entre les trois grandeurs qui
définissent le facteur de mérite.
1.5 Etat de l’art des matériaux thermoélectriques
1.5.1 Les matériaux conventionnels
Les matériaux dits conventionnels sont ceux qui sont utilisés dans les dispositifs actuels,
que ce soit en réfrigération ou en génération d’électricité. Bien que découverts il y a plu-
sieurs dizaines d’années, les matériaux qui vont être évoqués dans cette partie font toujours
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l’objet de recherches actives de la part de la communauté scientifique, afin d’améliorer
leurs propriétés. Ces matériaux peuvent être classés selon leur gamme de température
optimale en fonctionnement.
Aux basses températures (150-200K), le matériau thermoélectrique « classique » est une
solution solide de Bi-Sb de type n dont le ZT, d’environ 0,4, peut être doublé lorsque le
composé est soumis à un champ magnétique [17]. Cependant, jusqu’à ce jour, le meilleur
composé de type p (opérant dans la même gamme de température) n’atteint qu’un ZT
de 0,2 [18]. Les applications sont également fortement limitées par la très mauvaise tenue
mécanique de ces matériaux.
Pour des applications autour de la température ambiante, les meilleurs matériaux sont,
à ce jour, les alliages de tellure et de bismuth (Bi2Te3). Bien que cet alliage soit un
des premiers à avoir été découvert dans le domaine de la thermoélectricité, il reste encore
parmi les plus étudié. Ses propriétés sont fortement améliorées lorsqu’il forme une solution
solide avec Sb2Te3 (type p) ou Bi2Se3 (type n). [19] Dans les deux cas, la recherche des
compositions idéales, permet d’atteindre des facteurs de mérite proches de 1 sont obtenus
[20] ; ces bonnes valeurs de ZT étant principalement dues à la très faible conductivité
thermique (κ ~ 1 W.m-1.K-1) de ce matériau.
Pour des températures supérieures à 450 K, l’utilisation de Bi2Te3 est limitée en raison
de son instabilité chimique. Il est alors nécessaire de se tourner vers de nouveaux compo-
sés à base de tellurure de plomb PbTe et ses alliages (PbSn)Te [21, 22], qui permettent
d’obtenir de bons résultats à moyenne température (450-800K). Une fois encore, les deux
types de conduction p et n sont disponibles, et présentent des performances comparables
ce qui a conduit à utiliser ces matériaux dans le domaine spatial. En effet, entre 1965
et 1972, les composés à base de PbTe sont entrés dans la fabrication des RTGs (Radioi-
sotope Thermoelectric Generators) développés aux Etats-Unis ou en ex-URSS. Dans la
même gamme de température que PbTe, il existe également les composés de type TAGS
[23] (pour Tellure-Antimoine-Germanium-Argent). Ces matériaux ont été développés pour
pallier aux problèmes de stabilité chimique des PbTe de type p et présentent des facteurs
de mérite supérieurs à l’unité à 700K uniquement en type p. Cependant, leur stabilité
reste encore insuffisante. Ces composés sont également cantonnés au domaine spatial en
raison du coût des éléments qu’ils contiennent (Ag ou Ge). Par ailleurs, malgré les nom-
breuses restrictions qui pèsent sur l’emploi du plomb, les composés de type PbTe du fait
de leurs performances élevées font encore l’objet de nombreuses recherches.
Les nouveaux RTGs sont à présent segmentés pour offrir des performances optimales
dans une large gamme de température. A très haute température, les composés les plus
performants sont les alliages de Si-Ge [24, 25]. En effet, ces matériaux possèdent de bonnes
caractéristiques thermoélectriques à haute température (> 1000K) et peuvent être de type
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p ou de type n, suivant s‘ils sont respectivement dopés avec du bore ou du phosphore.
Une fois encore, le coût du germanium est un facteur limitant pour des applications dans
des domaines autres que le domaine spatial.
Les différents exemples présentés montrent qu’à l’heure actuelle, les matériaux thermo-
électriques conventionnels, bien qu’étendus sur une gamme de températures importante
(1000K), présentent encore des facteurs de mérite relativement limités. A ces faibles ré-
sultats s’ajoutent d’autres limitations telles que la toxicité (Pb) ou le coût élevé (Ge, Ag)
des éléments employés. Si cet équilibre inconvénients/avantages est acceptable pour cer-
taines applications de niche, il reste néanmoins fortement limitant pour concurrencer les
systèmes traditionnels, que ce soit en réfrigération ou en génération d’électricité. L’amé-
lioration des matériaux existants et le développement de nouveaux matériaux sont donc
primordiaux pour envisager des applications économiquement rentables.
1.5.2 Les nouvelles voies de recherches
La thermoélectricité connait, depuis le milieu des années 90, un fort regain d’intérêt,
notamment en raison des problèmes environnementaux et énergétiques auxquels notre
planète est confrontée (figure 1.7). Les deux principaux axes de recherche actuellement
explorés s’intéressent en premier lieu à la mise en place de systèmes de basse dimen-
sionnalité, mais également à l’identification de nouveaux matériaux massifs, présentant
généralement une complexité structurale importante. Ces deux axes sont présentés par la
suite.
1.5.2.1 Structures de basse dimension
Les travaux théoriques de Hicks et Dresselhaus présentés en 1993 ont montré qu’il est pos-
sible d’améliorer fortement les valeurs du facteur de mérite des matériaux conventionnels
massifs (3D) si ceux-ci sont préparés sous forme 2D (puits quantiques), 1D (fils quan-
tiques) voire même 0D (plots quantiques) [26, 27]. Les deux principaux effets expliquant
cette augmentation de ZT sont une forte diffusion des phonons par les interfaces induisant
une diminution de la conductivité thermique de réseau, et des effets de confinement des
porteurs de charges qui modifient fortement les propriétés de transport électrique.
De nombreuses équipes de recherches ont tenté de vérifier ces prévisions et des résultats
spectaculaires ont ainsi été établis. Citons entre autres, des composés de PbTe/PbEuTe
constitués d’une alternance de couches PbTe et PbEuTe d’épaisseurs différentes et dont le
facteur de puissance peut être jusqu’à 5 fois plus élevé [28, 29] que celui du PbTe massif.
De même, la réduction par un facteur 100 de la conductivité thermique du silicium en
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passant du matériau massif à des nanofils, permet une amélioration importante du facteur
de mérite qui avoisine alors l’unité à 200K [29]. Dans le cas de structures multicouches
(Bi2Te3), des valeurs très élevées de facteur de mérite, de l’ordre de 2,5, ont également
été rapportées [30] mais non jamais été reproduites par la suite [31]. Cependant, ce type
de structure demeure pour l’instant principalement cantonné au domaine de la recherche,
notamment en raison de leur difficile intégration au sein de dispositifs miniaturisés, leur
faible stabilité en conditions réelles d’utilisation et leur coût de fabrication élevé.
Figure 1.7: Evolution du facteur de mérite adimensionnel (ZT) en fonction du temps
pour les principaux matériaux thermoélectrique. (B. Lenoir, Ecole théma-
tique de Thermoélectricité, Juillet 2012, Ventron).
1.5.2.2 Nouveaux matériaux et concept PGEC
En parallèle des travaux tournés vers les structures de basse dimensionnalité, un second
axe de recherche a émergé, impliquant de nouveaux composés massifs. L’identification de
ces nouveaux matériaux est basée en grande partie sur le concept de PGEC (Phonon-
Glass and Electron-Crystals). L’idée globale de ce concept, énoncé par Slack [10] en 1995,
consiste à fabriquer des matériaux dans lesquels seraient favorisées, simultanément, la dif-
fusion des phonons (pour avoir une faible conductivité thermique de réseau) et la mobilité
des porteurs de charges (pour avoir une faible résistivité électrique).
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Trois classes principales de matériaux ont émergé suite à ce concept.
Les composés de type semi-Heusler, de formule générale XYZ avec X et Y des métaux
de transition et Z un métalloïde sp ou un métal, cristallisent dans une structure cubique
à face centrée [32]. L’absence d’une partie des atomes Y (phases d’Heusler : XY2Z),
remplacée par un sous-réseau ordonné de lacunes [32], permet d’obtenir des propriétés
semi-conductrices, voir semi-métalliques. Ces composés présentent ainsi des facteurs de
puissance (S2σ) relativement élevés, à la fois en type n et en type p. De plus, le nombre
considérable de substitutions et/ou dopages possibles permet de moduler aussi bien les
propriétés de transport que le type de conduction électrique. Cependant, notamment en
raison de leur faible complexité cristalline, ces matériaux possèdent des conductivités
thermiques trop élevées pour, à l’heure actuelle, obtenir des ZT supérieurs à l’unité (ZT
~ 0,7 à 700-800K) [33, 34].
La deuxième famille de composés est celle des clathrates. Ces matériaux sont, dans la
plupart des cas, polyatomiques : les atomes qui les constituent forment des polyèdres
complexes, à l’intérieur desquels peuvent se retrouver emprisonnés des atomes ou des
molécules (on parle alors de « cages » ou de « cavités »). Les deux principales structures
des clathrates sont les types I et II ; ces deux structures diffèrent par le nombre et la taille
de leurs cavités. Ces composés présentent généralement une faible conductivité thermique
et un très grand nombre de variétés structurales. A l’heure actuelle, les composés les plus
étudiés sont constitués d’un réseau Si, GaGe ou GaSn, formant les « cages », tandis que
les atomes emprisonnés sont principalement des terres-rares ou des alcalino-terreux [35].
Pour les clathrates et pour des températures proches de 800K, des ZT de l’ordre de 1,2
en type p et de l’ordre de 1,4 en type n peuvent être atteint, comme c’est le cas pour
Ba8Ga16Ge30 [35, 36, 37, 38]. Néanmoins, ces matériaux sont des matériaux coûteux, du
fait des éléments qui les composent (germanium, gallium).
La troisième grande famille de matériaux inspirée du concept PGEC est celle des skut-
terudites. Les skutterudites font partie des matériaux les plus prometteurs pour des ap-
plications à température moyenne (600K-900K). Cette famille de matériaux regroupe des
composés binaires de formule générale MX3, où M désigne un métal de transition (Co,
Rh, Ir) et X un atome du groupe V appelé pnictogène (P, As ou Sb). Ces matériaux
possèdent de nombreuses possibilités de substitutions, aussi bien sur le site du métal
que sur le site du pnictogène et ils offrent un très large éventail de propriétés physiques
(thermoélectricité mais aussi propriétés magnétiques ou supraconductivité). Ces compo-
sés peuvent également être représentés sous la forme #M4X12 où # représente une lacune.
Les skutterudites peuvent alors être « remplies » lorsque ces cavités, caractéristiques de
leur structure, sont occupées par des atomes tels que des alcalins, des alcalino-terreux ou
encore des terres-rares. Parmi tous les composés de cette famille qui ont été synthétisés et
étudiés, le composé CoSb3 et ses dérivés possèdent à ce jour les meilleures performances
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thermoélectriques [39]. Ce composé est un semi-conducteur qui présente une mobilité de
porteurs de charge très élevée, tout comme son pouvoir thermoélectrique. Cependant, ces
avantages sont contrebalancés par une résistivité électrique trop importante, due à une
faible concentration de porteurs de charges qui couplée à une forte conductivité thermique
ne permet pas d’en faire un matériau thermoélectrique attractif. La substitution sur le
site du Co et/ou de Sb, ainsi que l’insertion d’atomes dans les cavités est nécessaire pour
augmenter la concentration des porteurs de charges et/ou diminuer la conductivité ther-
mique. Il est alors possible d’atteindre des valeurs de ZT supérieures à l’unité, que ce soit
pour des matériaux de type n ou de type p [40, 41, 42, 43, 44, 45].
D’autres familles de matériaux ont également suscité un intérêt pour leurs propriétés ther-
moélectriques. Pour des applications à hautes températures, les phases Zintl, de formule
générale A14MPn11 (A : élément divalent, M : métal de transition et Pn : pnictogène)
telle que Yb14MnSb11 se positionnent parmi les meilleurs candidats opérant au dessus de
1000K [46, 47, 48, 49, 50]. Ces polycristaux ternaires de type p possèdent une structure
cristalline complexe, qui leur confèrent une conductivité thermique basse et une souplesse
de composition chimique. Avec des ZT supérieurs à l’unité dans plusieurs composés (ZT
= 1,3 à 1223K [46]), ils se présentent comme les futurs remplaçants des composés SiGe
au sein des RTGs, avec, une fois encore, une limitation au niveau du coût des matières
premières (ytterbium). Les différentes familles de matériaux qui viennent d’être présen-
tées sont inspirées du concept de PGEC décrit par Slack, et des critères de sélections
évoqués au cours de ce chapitre. Cependant, ces critères étant théoriques, ils ne doivent
pas constituer une barrière dans l’exploration de nouveaux composés.
Les oxydes sont un exemple de ces nouveaux composés qui sont, a priori, classés comme
de mauvais thermoélectriques. En effet, leur développement fut longtemps limité en raison
de leur facteur de puissance très faible. Néanmoins, les oxydes présentent de nombreux
avantages pour la thermoélectricité puisqu’ils sont, a priori, stables thermiquement, et
qu’ils sont constitués d’éléments peu coûteux. Par ailleurs, la découverte dans les années
90 des cobaltites métalliques de type NaxCoO2 [51] a entrainé un regain d’intérêt pour
cette classe de matériau. En effet, ces composés de type p présentent un pouvoir thermo-
électrique élevé, couplé à une faible résistivité électrique (S = 200 µV.K-1 et ρ = 2 µΩ.m
à 300K). De plus, leur structure en couches leur confère une faible conductivité thermique
(κ = 1 W.m-1.K-1 à 300K). Des résultats prometteurs ont également été rapportés dans
des monocristaux de Bi2Sr2Co2Oy [52] ou au sein de «misfit» de type Ca3Co4O9 [53] qui
présentent des ZT ~ 1 à 1000K. Des études ont également été orientées vers l’élaboration
de matériaux polycristallins denses et parfaitement texturés. Cependant, leurs perfor-
mances thermoélectriques sont moindres par rapport à celles des monocristaux avec des
ZT maximum de 0,8 pour NaCo2O4 [54] et 0,3 pour Ca3Co4O9 [55]. Des efforts ont aussi
été réalisés dans le but d’obtenir des matériaux de type n aux performances équivalentes.
ZnO et In2O3, des conducteurs transparents, se sont révélés être les meilleurs oxydes de
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ce type avec des ZT ~ 0,65 à 1247K pour (Zn, Al, Ga)O [56] ou ZT ~ 0,45 à 1273K pour
In1,8Ge0,2O3 [57]. Ces derniers sont des composés à grand gap (Zn0,96Al0,02Ga0,02O : Eg ~
3,3 kT ) et In1,8Ge0,2O3 : Eg ~ 3,6 kT ), contrairement à la grande majorité des matériaux
thermoélectriques qui sont à faibles gap (Eg ~ 5 - 10 kT ).
Ces nouveaux résultats ont permis d’étendre le domaine des possibles matériaux ther-
moélectriques à de nouvelles familles. C’est le cas notamment des composés de type
Cu2ZnSnCh4, où Ch est un ion chalcogène (S, Se) dont le gap est d’environ 1,44 eV,
et qui présentent des valeurs de ZT proches de l’unité à haute température, 0,91 à 860K
pour Cu2,1Zn0,9SnSe4 [58] et 0,95 à 850K Cu2ZnSn0,9In0,1Se4 [59]. Bien que pour cette
famille les résultats soient nuancés par leur conductivité ionique élevée, il est intéressant
d’explorer ces nouvelles classes de matériaux.
1.6 Les oxychalcogénures
1.6.1 Introduction
La famille de matériaux qui a été explorée au cours de ma thèse fait partie de ces nouvelles
classes de matériaux. Etudiés depuis une dizaine d’années pour des applications opto-
électroniques [60, 61, 62], ils n’ont que récemment suscité l’intérêt de la communauté de
la thermoélectricité.
Le composé principal qui va être présenté dans ce manuscrit est un oxychalcogénure
quaternaire, de formule BiCuSeO. Il appartient à la famille des «1111», qui possède une
structure de type ZrCuSiAs, reportée pour la première fois par Johnson et Jeitschko en
1974 [63] puis par Palazzi et al. en 1980 [64]. Cette famille peut être divisée en deux sous-
familles : les oxychalcogénures et les oxypnictides. Les premiers sont de formule brute
RCuChO avec R un cation trivalent et Ch un chalcogène ; dans le cas des oxypnictides
de la forme RFePnO, le cuivre est remplacé par le fer et le chalcogène par un pnictogène
(Pn). Synthétisés pour la première fois en 1980 par Palazzi et al. [64], les oxychalcogénures
ont été principalement étudiés au début des années 2000, par le groupe d’Hideo Hosono
[61], pour de possibles applications en tant que semi-conducteurs transparents.
Dans le même temps, les oxypnictides ont également connu un fort intérêt de la part de la
communauté scientifique. En 2006, le groupe d’Hosono décide de les étudier, et met alors
en évidence la présence de supraconductivité aux alentours de 4K [65], pour LaFePO1-xFx.
Par la suite, les différents dopages et substitutions entrepris vont permettre d’augmenter
cette température critique, notamment grâce à la substitution du phosphore par l’arsenic
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[66]. Cela aboutira, quelques mois plus tard, à la synthèse de SmFeAsO, qui possède une
température critique de 55K [67] et Gd1-xThxFeAsO, Tc = 56K [68].
Toutes les études réalisées autour de cette famille de matériaux offrent, comme nous
allons le voir par la suite, une base de données importante pour de nouveaux travaux.
En effet, bien que les travaux précédents ne portent pas directement sur les propriétés
thermoélectriques, les nombreux résultats publiés ont servi de base de départ pour les
travaux présentés dans ce manuscrit.
1.6.2 Structure cristallographique
Les oxychalcogénures, RCuChO, possèdent une structure de type ZrCuSiAs, décrite dans
un premier temps comme une variante remplie de la structure PbFCl. Les composés
cristallisent dans le système quadratique P4/nmm (#129) et présentent une structure en
couches [69, 70, 71], le long de l’axe c. Ces couches sont [R2O2]2+ et [Ch2Cu2] 2-, pour un
composé de formule générale RCuChO, et sont respectivement de type PbO et anti PbO.
Chaque couche est composée de tétraèdres, respectivement RO4 et CuCh4, reliés entre
eux par les arêtes.
Figure 1.8: Structure cristallographique pour BiCuChO et tétraèdre CuCh4.
Comme présenté sur la figure 1.8, les positions atomiques sont : Bi (1/4 ; 1/4 ; zBi), Cu
(3/4 ; 3/4 ; 1/2), O (3/4 ; 3/4 ; 0) et Ch (1/4 ; 1/4 ; zCh).
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L’une des particularités de cette structure réside dans le fait que les couches qui la com-
posent sont présentées comme électroniquement distinctes. En effet, dans la littérature
[62, 72], la couche oxyde est décrite comme une couche «isolante», qui ferait office de
réservoir de charge. La couche chalcogène est dite couche «conductrice».
Cette double nature peut présenter de nombreux avantages. Du point de vue de la thermo-
électricité, cette dualité de la structure peut être perçue comme l’association des qualités
des intermétalliques et des oxydes. En effet, la couche chalcogène peut se rapprocher des
intermétalliques, qui possèdent de très bonnes propriétés thermoélectriques. Par ailleurs,
contrairement aux intermétalliques classiques, la couche oxyde peut permettre d’envisager
une meilleure stabilité chimique du composé.
1.6.3 Propriétés de transport
En complément de ces caractéristiques cristallines, les résultats obtenus précédemment
pour les composés de type MCuChO sont également intéressants au niveau thermoélec-
trique. Les oxychalcogénures les plus étudiés sont ceux où le cation trivalent est une terre
rare. En effet, le gap est de l’ordre de 3 eV pour ces composés, ce qui leur confère une
bonne transparence dans le domaine du visible [73]. Néanmoins, il a été montré que le
remplacement de la terre rare par le bismuth entraine une forte diminution du gap, qui
est alors compris entre 0,5 eV et 1,1 eV en fonction du chalcogène [62]. Ainsi, avec un
gap de 0,8 eV, BiCuSeO est plus proche des critères de Slack (10kT = 0,75 eV pour T =
900K) que les autres oxychalcogénures.
Les composés de type RECuChO présentent des conductivités électriques relativement
faibles. Néanmoins, de nombreuses possibilités de dopage, sur le site de la terre rare
notamment, permettent d’atteindre des valeurs de conductivité électrique aux alentours
de 100 S.cm-1, faisant de ces matériaux des semi-conducteurs transparents de types p très
prometteurs [74, 75, 76, 77].
Les études sur BiCuChO sont moins nombreuses, car ce composé ne présente pas d’intérêt
du point de vue des applications d’opto-électroniques du fait de son plus faible gap [62].
Néanmoins, les premiers résultats obtenus ont montré que la conductivité électrique, à
température ambiante, est plus grande d’environ un ordre de grandeur pour BiCuOS/Se
en comparaison à ses homologues LaCuOS/Se [62, 78, 79]. Ils possèdent donc une plus
grande concentration de porteurs de charges et/ou une plus forte mobilité des ces porteurs.
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1.7 Conclusion
Ces différentes observations laissent à penser qu’il est intéressant d’explorer cette famille
de composés en vue d’applications en thermoélectricité.
Du fait de sa résistivité électrique plus faible, BiCuSeO constitue le point de départ de ce
manuscrit, dans lequel seront étudiés les propriétés du matériau non dopé, mais également
l’impact des différents dopages et substitutions sur les propriétés du composé.
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2.1 Synthèse et densification des composés
2.1.1 Synthèse des oxychalcogénures
La synthèse des composés polycristallins se fait par réaction chimique par voie solide, en
deux étapes. Dans un premier temps, les précurseurs (Bi2O3, Bi, Cu, Se, Te, SrO) sous
forme de poudres (pureté ≥ 99,5%), sont pesés avec précision (± 0,2 mg), avant d’être
mélangés et broyés dans un mortier en agate. Les précurseurs étant assez réactifs et,
pour certains, toxiques, les échantillons sont conservés et préparés en boite à gant, sous
atmosphère d’argon contenant moins de 0,5 ppm d’O2 et 0,5 ppm d’H2O. Le mélange
de précurseurs est placé dans des creusets de silice, qui seront scellés en tube de silice
sous argon avant d’être chauffés dans un four pendant 6h, à une température T1. A la fin
de ce premier traitement thermique, les poudres sont broyées et pressées sous forme de
barreau (3*3*12 mm3), à l’aide d’une presse uniaxiale (P = 250 MPa). Ces barreaux vont
de nouveau être scellés en tube de silice sous argon, pour être recuit une semaine à la
température T2 (les températures, T1 et T2, dépendent de l’ion chalcogène). (Les étapes
de synthèse et de frittage sont détaillées en annexe).
Les barreaux ainsi obtenus ont une bonne pureté (impuretés ≤ 3% (DRX)) mais peu
denses (' 65%), un frittage supplémentaire est donc nécessaire pour obtenir le matériau
final qui pourra être caractérisé du point de vue des propriétés de transport.
2.1.2 Densification des matériaux
Pour obtenir une densification rapide, un frittage par Spark Plasma Sintering (SPS) est
réalisé. La poudre à densifié est placé dans un moule en graphite (Φ 15 mm ou 20 mm)
protégé par du papier carbone. Les matériaux sont ainsi frittés à une température T3 (T2-
25K) pendant 10 min sous une pression uniaxiale de 100MPa, sous argon. Les pastilles
obtenues présentent alors une densité supérieure à 95% (voir annexe).
Pour certaines compositions (substitution au tellure notamment) un recuit post SPS peut
être nécessaire pour améliorer la cristallinité.
2.1.3 Préparation des échantillons pour les caractérisations
Les pastilles issues du SPS sont d’abord polies grossièrement pour enlever les traces de
papier carbone. Ensuite, des barreaux sont découpés dans ces pastilles afin de réaliser
les différentes caractérisations. Les analyses de microscopie sont faites sur des morceaux
cassés de pastilles SPS, qui ont subi un polissage plus poussé.
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2.2 Caractérisations structurale
2.2.1 Diffraction des rayons X
La diffraction des rayons X permet de connaitre la structure cristallographique des échan-
tillons, mais aussi de détecter et d’identifier d’éventuelles phases secondaires si la fraction
de celles-ci est supérieure à environ 1%, suivant la cristallinité. Les diffractogrammes sont
obtenus à partir de poudre étalée sur un porte-échantillon (lame mince). La poudre ana-
lysée est obtenue à partir des barreaux post SPS ou des pastilles densifiées, après broyage
en mortier d’agate ; la taille des grains est inférieure à 100µm.
Les appareils utilisés pour réaliser les diffractogrammes de rayons X sont un diffractomètre
Panalytical X’Pert et un diffractomètre Brucker D8 Advance, avec une chambre Anton
Paar TTK pour les mesures à basses températures. Les deux appareils sont tous deux de
géométrie Bragg-Brentano, équipés d’une anticathode de cuivre couplée à un filtre nickel
pour supprimer la raie Kβ du cuivre.
Le diffractomètre Panalytical X’Pert est celui utilisé pour la majorité des échantillons : le
rayonnement monochromatique, Kα1 du cuivre, est obtenu grâce à un monochromateur
incident de Ge (111). Le porte échantillon se déplace à la vitesse ω, le comptage est lui
assuré par un détecteur de type X’celerator qui se déplace à une vitesse 2ω. Le générateur
est utilisé à 40 kV et 30 mA, avec une fente de divergence 1°. La majorité des enregis-
trements sont effectués entre 2θ = 20° et 2θ = 70°, par pas de 0,0167° avec un temps de
comptage global de 56s par pas (pour les enregistrements de poudres issues de la synthèse
par broyage mécanique, le pas est de 0,066° pour un temps d’acquisition de 300s par pas).
Pour les diffractogrammes en température réalisés sur le diffractomètre Brucker D8 Ad-
vance, la régulation de la température se fait par azote liquide (de 300 à 150K). Le balayage
se fait également dans la gamme 20-70°, par pas de 0,017s avec un temps de comptage
global de 936s par pas.
Les diffractogrammes expérimentaux ont été traités par la méthode d’affinement de Riet-
veld à l’aide du logiciel FULLPROF [80]. Cette méthode permet l’exploitation des dif-
fractogrammes sur poudres afin d’avoir accès à de nombreux paramètres structuraux tels
que les paramètres de maille, les positions atomiques, les taux d’occupation, etc.
2.2.2 Diffraction des neutrons
Des mesures complémentaires de diffraction de neutrons sur poudre ont été réalisées pour
certains échantillons. Ces mesures ont été faites à l’Institut Laue Langevin de Grenoble,
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sur les diffractomètres D1B et D20. Les mesures ont été effectuées entre 350K et 2K avec
des neutrons de longueur d’onde λ = 2,524 Å et λ = 1,54 Å. Les diffractogrammes ont été
enregistrés, sur poudre, dans une gamme angulaire comprise entre 0° et 128°, avec des pas
variables. Les diffractogrammes expérimentaux ont également été traités par la méthode
d’affinement Rietveld à l’aide du logiciel FULLPROF.
La technique de diffraction par les neutrons est complémentaire à celle des rayons X, car
elle permet de “voir” certains éléments légers, comme l’oxygène. En effet, pour les neu-
trons, le facteur de diffusion atomique n’est pas liée au numéro atomique Z (contrairement
au cas des rayons X) ; elle varie avec l’isotope considéré et peut être très différente pour
deux éléments voisins dans le système périodique. De plus, les neutrons sont sensibles aux
moments magnétiques des ions, ce qui permet de détecter et de caractériser l’émergence
éventuelle d’un ordre magnétique dans un composé.
2.2.3 Microscopie électronique à balayage (MEB + EDX)
La microscopie électronique à balayage (MEB) est une technique d’analyse et de caracté-
risation en chimie du solide. Lors du balayage de l’échantillon par le faisceau d’électrons,
plusieurs interactions se produisent : absorption et perte d’énergie, diffusion et diffraction
d’électrons, émission d’électrons secondaires, Auger, etc (figure 2.1). Chacun de ses effets
peut être exploité par l’imagerie en utilisant une technique de détection complémentaire.
Figure 2.1: Interaction du faisceau électronique avec l’échantillon.
La MEB utilise principalement l’analyse des électrons secondaires, qui est le plus souvent
couplée à celle des électrons rétrodiffusés pour obtenir des « images » de l’échantillon.
En mode électrons secondaires, les informations recueillies concernent majoritairement
la topographie de l’échantillon, tandis que les électrons rétrodiffusés permettent, quant
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à eux, d’avoir des informations sur la variation de la composition chimique. Les MEB
peuvent être couplés à un dispositif d’analyse EDX (X-ray Energy Dispersion) qui utilise
les rayons X émis par l’échantillon, caractéristiques de chaque élément présent.
Dans le cadre de ma thèse, les analyses MEB ont été réalisées sur un microscope de type
Zeiss Supra 55 VP SEM, couplé à un système EDAX-TSL pour la microanalyse EDX. Les
électrons sont accélérés à l’aide d’une tension de 15kV. Les compositions sont analysées à
partir des raies L du cuivre et du sélénium, la raie K de l’oxygène et la raie M du bismuth.
2.3 Caractérisations des propriétés physiques
2.3.1 Pouvoir thermoélectrique
Mesures à basse température
Les mesures à basse température (30K à 300K) sont faites à l’aide d’un dispositif construit
au laboratoire, par la méthode des gradients qui consiste à appliquer un faible gradient
de température (∆T ) aux bornes du matériau, et à mesurer le gradient de potentiel (∆V )
qui en résulte. Les mesures sont faites sous vide sur des barreaux densifiés au SPS, dans
une direction perpendiculaire à l’axe de pressage.
La figure 2.2 présente ce dispositif. L’échantillon (6) est placé entre une chaufferette (1) et
un disque de cuivre (2). Le disque de cuivre est maintenu par des vis (7) qui permettent
de bloquer l’échantillon en position verticale et d’assurer ainsi les contacts thermiques et
électriques. Les températures sont mesurées par des thermocouples (3) de type T, serrés
entre des feuilles de cuivre (5) et l’échantillon. Ces feuilles sont maintenues en contact
avec l’échantillon grâce au dispositif bloc de cuivre/chaufferette. Les faces du barreau
sont également recouvertes de laque d’argent afin d’optimiser les contacts thermique et
électrique.
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Figure 2.2: Dispositif de mesure du pouvoir thermoélectrique à basse température.
Le dispositif de mesure est placé dans un tube d’acier qui permet de maintenir l’échantillon
sous vide dynamique pendant la mesure. La descente en température est assurée par
un cryostat à recicrulation Gifford-McMahon, relié au dispositif. La valeur du pouvoir
thermoélectrique à une température donnée se fait en mesurant la tension V aux bornes
de l’échantillon, et appliquant la formule suivante :
S = 4V4T + Sfil (2.1)
Le gradient thermique, de l’ordre de 0,2 K.mm-1, est régulé par le logiciel de mesure
de l’ordinateur. La calibration de l’appareil a été faite sur un matériau supraconducteur
(dont S = 0 µV.K-1) et une skutterudite ; la contribution des fils de cuivre à la valeur
du pouvoir thermoélectrique est de l’ordre de 1 à 2 µV.K-1 de la température ambiante à
basse températures, et est comprise dans la barre d’erreur de la mesure.
Ce dispositif permet également de réaliser, en parallèle, des mesures de résistivité élec-
trique. Pour cela, deux contacts supplémentaires sont réalisés sur le barreau à proximité
de ses extrémités (4) (fils de cuivre entourant le barreau et collés à la laque d’argent,
séparés par une distance notée Lcontacts). Les contacts sont alors reliés à des fils de cuivre
par des soudures à l’étain ; ces nouveaux contacts permettent de mesurer la différence de
potentiel dans l’échantillon. L’intensité I (10-2-10-3A), contrôlée par le logiciel de mesure,
est appliquée aux travers des thermocouples. Il est alors possible de connaitre la résistance
de l’échantillon puis de remonter à la résistivité électrique, telle que :
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ρ = R× A
Lcontacts
(2.2)
avec A la section de l’échantillon.
2.3.2 Résistivité électrique
Mesures à basse température
Les mesures de résistivité électrique ont également été réalisées à l’aide d’un PPMS (Physi-
cal Properties Measurement System) de la marque Quantum Design. Ce dispositif permet
de mesurer la résistivité électrique de 2K à 300K, avec l’application possible d’un champ
magnétique (gamme de champ : -9T à 9T). Les mesures sont faites sur des barreaux paral-
lélépipédiques placés sur un « puck » de mesure qui permet d’établir les quatre contacts
(deux pour appliquer I, et deux pour mesurer V ) entre le dispositif de mesure du PPMS
et les fils du barreau. Ces quatre contacts électriques (des fils de cuivre) sont réalisés avec
de la laque d’argent ou des soudures d’indium (plus précises, elles permettent de limiter
la résistance des contacts) sur l’échantillon. Deux sont placés sur les faces opposées du
barreau et deux autres entre ces faces, comme schématisé sur la figure 2.3.
Figure 2.3: Dispositif de mesure de la résistivité électrique à basse température.
Le puck est introduit dans la chambre sous vide du PPMS. Un courant alternant (mesure
en mode delta : la polarité de la source de courant est alternée, trois tensions sont mesu-
rées pour chaque calcul de résistance), I, est appliqué sur les extrémités de l’échantillon,
tandis que la différence de potentiel est mesurée par les contacts intérieurs. La résistivité
électrique est alors obtenue grâce à la relation :
ρ =
4V
I
A
Lcontacts
(2.3)
avec A la section de l’échantillon et Lcontacts, la distance entre les fils de cuivre permettant
de mesurer la différence de potentiel. L’utilisation d’un courant alternant, qui permet
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d’éliminer la contribution des effets Seebeck et Peltier à la différence de potentiel, est
indispensable pour la mesure de matériaux thermoélectriques.
Les mesures de résistivité électrique à basse température ont été réalisées à champ nul
pour tous les échantillons. En revanche, des mesures de magnétorésistance ont été faites
pour certains échantillons, le dispositif étant le même à ceci près qu’un champ magnétique
perpendiculaire au courant (0 à 9T) est appliqué pendant la mesure.
Mesures à haute température
Les mesures à haute température de la résistivité électrique et du pouvoir thermoélectrique
ont également été réalisées sur des dispositifs construits au laboratoire et qui se basent
sur les mêmes principes que pour les mesures à basse température [81]. Les mesures sont
assurées par des thermocouples de platine, les fils de contact ne sont plus en cuivre mais
en platine, pour résister aux hautes températures.
Une fois encore, la mesure de la résistivité électrique est couplée à celle du coefficient
Seebeck, sur des barreaux issus des pastilles SPS.
Pour les mesures à haute température, il est possible de travailler sous différentes atmo-
sphères (vides, argon, oxygène), et également de contrôler la pression partielle des gaz
introduits.
2.3.3 Effet Hall
La chambre du PPMS associée à un montage mis en place au laboratoire permet de
réaliser les mesures d’effet Hall entre 10K et 300K. Le montage consiste en une source de
courant Keithley 6220 couplée à un nanovoltmètre Keithley 2182A. Pour la mesure, des
morceaux de géométrie carrée et de faible épaisseur (e ≤ 1mm) sont découpés dans les
pastilles SPS. Les contacts (fils de cuivre) sont collés à l’aide de soudure d’indium (et/ou
laque d’argent) aux quatre coins de l’échantillon comme schématisé sur la figure 2.4.
Lorsqu’un champ magnétique, H, est appliqué perpendiculairement au courant jx qui
traverse l’échantillon, une force électromotrice, Ey, apparait dans la direction normale
au plan (H, jx). La résistivité de Hall, ρH est alors définie comme étant le rapport du
potentiel mesuré en y et du courant appliqué jx :
ρH =
Ey
jx
(2.4)
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Figure 2.4: Dispositif de mesure de la résistivité de Hall (échantillon).
En première approximation, le coefficient de Hall RH est donné par le rapport de la
résistivité de Hall et du champ magnétique. Cependant, cela suppose que l’extrapolation
à champ nul de ρH est nulle. Un meilleur résultat est obtenu en appliquant la relation :
RH =
dρH
dH
(2.5)
Les mesures sont effectuées entre -9T et 9T afin d’optimiser la valeur de la pente ρH(H).
La valeur du coefficient RH est reliée à la concentration de porteurs de charges. Il est
négatif lorsque les électrons sont les porteurs de charge majoritaire (type n), et positif si
ce sont les trous (type p) qui sont les porteurs de charges majoritaires. Si l’on se place
dans le modèle de Drude simple (Théorie de Drude pour les métaux)[82], dans lequel
le matériau est assimilé à un métal (où les porteurs de charges sont les électrons qui
constituent un gaz en mouvement, tandis que les porteurs de charges positifs (les ions
dans le modèle de Drude) beaucoup plus lourds sont considérés comme immobiles), on
peut alors écrire :
RH = − 1
ne
(2.6)
avec n, la concentration de porteur de charge et e, la charge élémentaire des porteurs.
Cependant, cette théorie est limitée par le fait que, contrairement au postulat, RH est
dépendant du champ magnétique, de la température et du mode de préparation de l’échan-
tillon, c’est-à-dire de sa pureté. Néanmoins, dans le cas de théories plus élaborées, on note
qu’à basse température, pour des champs magnétiques élevés et pour des échantillons de
bonne qualité, on retrouve ce résultat pour certains métaux. Dans notre cas, il s’agit d’une
bonne approximation du fait du comportement métallique de nos échantillons.
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D’autre part, il est possible, à partir des valeurs de concentration de porteurs issues des
mesures d’effet Hall ainsi que des mesures de résistivité électrique, de connaitre la mobilité
de Hall, µH , telle que :
µH =
1
ρ n e
(2.7)
2.3.4 Chaleur spécifique
La chaleur spécifique d’un échantillon, Cp, est, en général, obtenue par calorimétrie adia-
batique, et découle directement de la définition suivante :
Cp = lim
dT→0
(
dQ
dT
)
P
(2.8)
où dQ est un apport de chaleur qui entraine une augmentation de la température, dT . A
partir de cette définition, de nombreuses méthodes complémentaires ont été développées,
notamment dans le but de mesurer la chaleur spécifique de petits échantillons.
Le PPMS utilisé au cours de ma thèse pour les mesures de chaleur spécifique est un calori-
mètre commercial entièrement automatisé, qui repose sur l’une de ces méthodes, à savoir
la relaxation thermique, développée par Bachmann et al. en 1972 [83]. Cette méthode
consiste à déterminer la chaleur spécifique d’un échantillon en mesurant la réponse ther-
mique, lors d’une modification de température, d’un montage constitué d’un échantillon
et d’un calorimètre (figure 2.5).
Figure 2.5: Mesure de la chaleur spécifique.
Dans cette représentation, Cx et Tx, sont respectivement la chaleur spécifique et la tem-
pérature de l’échantillon ; κ1 et κ2, les conductivités thermiques de la plateforme et de
l’échantillon. Dans le cas du système de mesure du PPMS, la plateforme est un fin carré
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d’alumine de 3mm*3mm dont la conductivité thermique κ1, est élevée. Cette plateforme
est déposée sur un film chauffant, et reliée à un capteur de température. Ce lien se fait par
des fils très fins (alliage phosphore-bronze) qui assurent à la fois une connexion thermique
entre le bain et la plateforme, et une connexion électrique entre le capteur de température
et le puck de mesure. La plateforme se trouve à une température Tp, tandis que le dissi-
pateur de chaleur est, quant à lui, maintenu à une température constante T0. Le contact
entre l’échantillon et la plateforme est optimisé à l’aide d’une graisse (type N : Apiezon) ;
cet assemblage échantillon/plateforme est protégé grâce à un bouclier thermique qui per-
met de recouvrir le puck de mesure. De plus, lors de la mesure, un dispositif de vide
supplémentaire (P ≈ 0,01 µbar) est mis en place afin d’éviter toute convection de chaleur.
Avant chaque mesure, un blanc (addenda) est réalisé afin de connaitre Ca, qui correspond à
la chaleur spécifique de la plateforme avec la graisse. Le logiciel du PPMS, permet ensuite
d’obtenir directement la valeur du Cp de l’échantillon en fonction de la température. Pour
réaliser une mesure, une impulsion de chaleur unique, P , est appliquée au système qui
enregistre alors la température Tp de la plateforme (3 points par mesure pour avoir une
meilleure précision). Les conditions d’équilibre thermique du système sont alors définies
par le système d’équations suivant :
P = Ca × dTpdt + κ2(Tp − Tx) + κ1(Tp − T0)
0 = Cx × dTxdt + κ2(Tx − Tp)
(2.9)
En intégrant ce système, il est alors possible d’obtenir les valeurs des différentes constantes
recherchées [84].
2.4 Laser flash (Conductivité thermique)
La conductivité thermique, κ, des échantillons n’est pas mesurée directement mais elle est
calculée à partir de la formule suivante :
κ = d× Cp × λ (2.10)
Comme montré précédemment, la valeur de la chaleur spécifique (Cp) a été obtenue soit
par une mesure au PPMS (de 2K à 400K), soit à l’aide d’une DSC (Differential Scanning
Calorimetry) pour les hautes températures (NETZSCH STA 429). La densité absolue, d,
du matériau est-elle mesurée par la méthode d’Archimède. Ainsi, pour pouvoir connaitre la
conductivité thermique de nos échantillons, il nous faut connaitre la diffusivité thermique
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du matériau (λ), cette valeur est obtenue à l’aide d’un laser flash (NETZSCH LFA 457).
Le principe de la mesure est présenté dans la figure 2.6.
Figure 2.6: Mesure de la diffusivité thermique.
L’échantillon à mesurer est placé dans un four, pour être maintenu à une température
prédéterminée. La source d’énergie (laser dans notre cas), placée en amont de l’échantillon,
va permettre au cours de la mesure d’exposer l’échantillon sur une brève période de temps
à une quantité variable de chaleur, qui va être absorbée par la face avant du matériau. Une
augmentation relative de la température sur la face arrière est alors mesurée en fonction
du temps par le détecteur infrarouge placé en sortie du four. Le « fit » de la température
en fonction du temps va permettre de remonter à la diffusivité du matériau.
2.5 Caractérisations des propriétés magnétiques
Des mesures de propriétés magnétiques ont également été réalisées sur certains échan-
tillons à l’aide d’un SQUID (Superconducting Quantum Interference Device) disponible
au sein de l’institut. Cet appareil permet de mesurer l’aimantation (M) d’un échantillon
en fonction d’un champ magnétique (H). Le SQUID est un dispositif qui permet de mesu-
rer cette aimantation soit à température constante en variant le champ magnétique, soit
à champ constant en variant la température.
Le dispositif de mesure est principalement composé d’une boucle supraconductrice fermée
par une jonction Josephson et liée par des fils supraconducteurs à une bobine de détection.
L’échantillon est suspendu à l’extrémité d’une canne qui effectue un mouvement vertical à
l’intérieur de la boucle supraconductrice. Le principe d’une mesure est le suivant : le champ
magnétique appliqué à l’échantillon est créé par un aimant supraconducteur, l’échantillon
est alors déplacé dans la bobine de détection. Cet échantillon porteur d’une aimantation va
perturber le champ magnétique, et produire une variation de flux magnétique, induisant
une force électromotrice au sein de la bobine. Le détecteur permet de récupérer la tension
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proportionnelle à cette force électromotrice, et donc proportionnelle à l’aimantation de
l’échantillon. Le SQUID se comporte comme un convertisseur flux-tension.
A l’institut, les mesures sont réalisées sur un magnétomètre de la marque Quantum Design,
permettant de travailler avec un champ variant de -5,5 à 5,5T, dans une gamme de tempé-
rature allant de 1,8K à 400K. Pour assurer les conditions nécessaires au fonctionnement
de l’appareil, l’ensemble du dispositif (boucle supraconductrice, fils supraconducteurs,
bobines, etc.) est immergé dans un cryostat contenant de l’hélium liquide.
2.6 Modélisations et calculs
Les travaux de modélisations présentés dans ce manuscrit ont été réalisés par le Dr Emilie
Amzallag.
La modélisation des différentes structures a été réalisée grâce à des méthodes périodiques
de type LCAO-DFT [85] (Linear Combination of Atomic Orbitals - Density Functional
Theory), développées dans le code CRYSTAL09 [86, 87], qui permet, à partir d’une base
d’orbitales localisées de type gaussienne, de réaliser des calculs de propriétés électroniques
sur les systèmes périodiques. L’approche DFT utilisée est de type LCAO-B3LYP. Les
fonctionnelles hybrides de types B3LYP utilisent la fonctionnelle d’échange de Becke [88,
89] et la fonctionnelle de corrélation de Lee, Yang et Parr [90]. Le pavage de la première
zone de Brillouin réalisé à partir du réseau de points spéciaux proposé par Pack-Monkhorst
comprend 75 points.
Dans le cadre des méthodes ab initio de type LCAO, le choix de la base de fonctions
gaussiennes conditionne, en partie, la qualité des résultats obtenus. Etant donné que le
nombre d’atome par maille présents dans les systèmes étudiés peut aller jusqu’à 216, notre
stratégie calculatoire repose sur la prise en compte pour certains atomes des électrons de
cœur par des pseudopotentiels. En effet pour le bismuth et le sélénium, les bases de déve-
loppement utilisées pour modéliser les électrons sont respectivement des pseudopotentiels
atomiques de Hay et Wadt [91] (pseudopotentiel à grand cœur) et de Durand et Bar-
thelat 1(pseudopotentiel à petit cœur). Pour les atomes contenant moins d’électrons, des
bases d’orbitales atomiques, déjà optimisées dans des études précédentes, ont été choisies ;
c’est le cas pour les atomes d’oxygène (8-411d11G) [92] et de cuivre (86-4111G) [93].
L’optimisation des structures géométriques globales (paramètres de maille et positions
atomiques) des systèmes étudiés a été réalisée dans le cadre de l’approche LCAO-B3LYP
du programme CRYSTAL09.
1. http ://www.crystal.unito.it/Basis_Sets
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Les calculs ont été réalisés sur des super-mailles, (2*2*2) pour BiCuSeO et (3*3*3) pour
Bi0,9Sr0,1CuSeO (soit 216 atomes, 54 formule unités).
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3.1 Introduction
L’étude de nouvelles familles de matériaux pour la thermoélectricité est une des voies
de recherche explorée au cours de ces dernières années. Les composés de la famille des
oxychalcogénures, bien que découverts dans les années 80, n’ont jamais été étudiés comme
possibles matériaux thermoélectriques. Les résultats décrits dans ce chapitre portent sur
un composé particulier de cette famille, BiCuSeO. En effet, ce composé présente une
résistivité électrique plus faible que les autres composés de la famille des oxychalcogénures
et l’étude de ses propriétés thermoélectriques constitue donc le point de départ de ce
manuscrit.
3.2 Structure cristalline et électronique
3.2.1 Structure cristalline
En préambule à toutes mesures ou autres caractérisations des propriétés physiques et
chimiques des matériaux, il est important de connaitre le plus précisément possible la
structure du composé étudié. Cette étape est possible grâce aux analyses par diffraction
des rayons X qui permettent d’obtenir les diffractogrammes correspondant au composé.
Le diffractogramme d’un échantillon BiCuSeO pur synthétisé au laboratoire est présenté
sur la figure 3.1. L’affinement par la méthode de Rietveld réalisé sur ce diffractogramme
permet d’indexer la quasi-totalité des pics dans la structure ZrCuSiAs. Des pics supplé-
mentaires peuvent être observés sur certains échantillons ; ils correspondent à une phase
secondaire, Bi2O3. Néanmoins, cette phase étant largement minoritaire (< 3% atomique),
l’échantillon peut être considéré comme monophasé.
Les études de diffraction des rayons X sont réalisées sur des échantillons synthétisés en
deux étapes, sous atmosphère inerte en tube scellé. Un premier traitement thermique, sur
poudre, à 573K est effectué pour amorcer la synthèse. Il est suivi d’un recuit à 973K d’une
semaine, sur barreau, qui permet d’obtenir le produit monophasé et bien cristallisé. Cette
dernière caractéristique dépend fortement du temps de recuit : la cristallinité augmente
avec le temps de recuit jusqu’à atteindre un palier pour les échantillons recuits une semaine
et plus. La température de recuit optimale a, quant à elle, été définie à l’aide de mesures
DSC ; la température de décomposition de BiCuSeO se situant aux alentours de 1018K.
Une fois l’échantillon synthétisé, une étape de frittage SPS est réalisée afin de densifier
le composé. A nouveau, cette étape permet de nouveau d’améliorer la cristallinité de
l’échantillon. Le diffractogramme de rayons X présenté sur la figure 3.1 est réalisé sur
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ce type d’échantillon (après SPS) et est représentatif de tous les composés BiCuSeO
synthétisés au laboratoire.
Figure 3.1: Diagramme de diffraction X et affinement par la méthode de Rietveld de
BiCuSeO à 300K.
L’affinement par la méthode de Rietveld permet d’obtenir les paramètres structuraux des
phases présentes, ces paramètres sont regroupés dans le tableau 3.1.
Les grandeurs caractéristiques de cette structure - en plus des paramètres de maille et des
positions atomiques - sont les différentes valeurs caractérisant la couche chalcogène : les
angles Se-Cu-Se des tétraèdres et la distance intra-planaire Cu-Se, c’est-à-dire la distance
qui sépare les plans formés par les atomes de cuivre et les éléments chalcogènes, ici le
sélénium. L’étude approfondie de cette couche est liée au fait qu’elle influe directement
sur le transport des charges en tant que couche conductrice (figure 3.2).
Les données présentées dans le tableau 3.1 montrent que les tétraèdres de la couche
chalcogène ne sont pas réguliers pour BiCuSeO : ils présentent une distorsion des angles
(angles 6= 109,5°). Cette distorsion dépend des atomes qui composent la structure, comme
l’ion chalcogène, et peut être plus ou moins prononcée.
Par ailleurs, une étude théorique a été réalisée durant mes travaux de thèse afin de déter-
miner la structure électronique de ces échantillons. Ces résultats ont permis de définir les
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Tableau 3.1: Caractéristiques cristallographiques principales du composé BiCuSeO.
Groupe d’espace P4/nmm
Densité 8,86
Paramètre de maille a 3,928 Å
Paramètre de maille c 8,933 Å
Positions atomiques
Bi (¼, ¼, 0,141)
O (¾, ¾, 0)
Cu (¾, ¾, ½)
Se (¼,¼, 0,674)
Paramètres du tétraèdre CuSe4
α1(Se-Cu-Se) 103,2 °
α2(Se-Cu-Se) 112,6 °
d(Cu-Se) 2,505 Å
dplan(Cu-Se) 3,110 Å
Figure 3.2: Structure cristallographique de BiCuSeO et tétraèdre CuSe4.
différentes interactions ayant cours au sein de la structure, mais aussi d’obtenir la densité
d’état du matériau. La complémentarité des données expérimentales et théoriques permet
de décrire précisément la structure de BiCuSeO.
3.2.2 Liaisons et covalence
Les calculs DFT réalisés ont pour but de décrire la densité d’état et la structure de bande
électronique du composé BiCuSeO. La première étape de ce travail consiste à relaxer
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la maille parfaite de BiCuSeO, qui servira de référence pour la suite des calculs. Cette
étape permet notamment de comparer les valeurs des différents paramètres obtenus par
le calcul avec les valeurs expérimentales, et ainsi juger de la pertinence des résultats qui
seront obtenus par la suite.
Les résultats obtenus pour la géométrie optimisée de la maille de BiCuSeO conduisent
à des estimations de valeurs de paramètres de maille en bon accord avec les valeurs
expérimentales, bien que légèrement supérieures. Ainsi, a = 3,996 Å et c = 9,341 Å, soit
une augmentation relative de 1,7 et 4,6% par rapport aux données expérimentales. Les
valeurs de position atomique issues des calculs sont z/cBi = 0,132 et z/cSe = 0,680, soit
respectivement une contraction de 6% et de 1% par rapport aux données expérimentales.
Dans les deux cas, le pourcentage d’erreur relatif est inférieur à 10%, et peut être expliqué
par la méthode de calcul utilisée.
A partir de cette maille, il est possible de faire une analyse de la population de Mulliken,
afin de connaitre les charges atomiques et les recouvrements entre atomes. Les valences
calculées pour chaque atome sont +1,46 pour Bi, -1,06 pour O, +0,24 pour Cu et -0,66
pour Se. Ces valeurs sont assez différentes des valeurs obtenues pour un décompte simple
d’électrons, Bi3+Cu1+Se2-O2-, représentation d’un modèle ionique.
Ces observations sont par ailleurs complétées par l’analyse des populations de recouvre-
ment entre atomes proches voisins, regroupée dans le tableau 3.2. Le recouvrement entre
les atomes de bismuth et d’oxygène de la couche oxyde est quasi nul ce qui permet de
conclure à l’existence d’une liaison totalement ionique. Ce résultat est en accord avec les
valences calculées, celles-ci étant relativement proches de celles attendues avec un modèle
ionique.
Tableau 3.2: Recouvrement des populations de Mulliken et distances interatomiques
obtenues par le calcul pour BiCuSeO.
Element 1 Element 2 Recouvrement Distance Ecart Relatif
de Mulliken calculée (Å) entre distances
Bi Se 0,034 2,354 +1,2%
O 0,004 3,323 +2,6%
Cu Se 0,114 2,609 +4%
Cu 0,047 2,826 -1,7%
Dans le cas du sélénium et du cuivre, les valences calculées évoquent une liaison plutôt
covalente en comparaison de la liaison Bi-O. De plus, avec une valence calculée égale
à +0,24, le cuivre présente un caractère fortement métallique, lié notamment à la forte
covalence entre Cu et Se. Ces premières observations sont confirmées par les valeurs de
recouvrement qui ont été calculées. En effet, le recouvrement entre Cu-Se présente une
valeur relativement élevée, ce qui est aussi le cas pour Cu-Cu.
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Ces premiers résultats sont cohérents avec les descriptions usuelles de cette structure, qui
suggèrent une forte covalence à l’intérieur de la couche chalcogène. Néanmoins, avec une
valeur relativement élevée, le recouvrement entre les atomes Bi-Se, appartenant à deux
couches différentes, est assez inattendu, d’autant plus que cette valeur est probablement
sous-estimée. En effet, la valeur du paramètre de maille c étant surestimée par les calculs,
la distance Bi-Se calculée est également surestimée par rapport aux résultats expérimen-
taux. Ces résultats semblent donc montrer que la liaison inter-planaire, c’est-à-dire la
liaison entre deux couches de nature distincte, est plutôt de type iono-covalent et non
purement ionique comme le suggère la représentation 2D usuelle de la structure. Il en
résulte donc plusieurs types d’interactions au sein de la structure, résumées sur la figure
3.3.
Figure 3.3: Répresentation schématique des interactions au sein de la structure.
Ces calculs de structure électronique pour BiCuSeO permettent également d’aller plus
loin dans l’analyse des propriétés électroniques, avec la modélisation des densités d’état
projetées sur les atomes et leurs orbitales atomiques, ainsi que la structure de bande
électronique.
3.2.3 Structure électronique
Les résultats qui vont être exposés au cours de ce chapitre, bien qu’obtenus avec une
autre méthode, présentent de fortes similitudes avec ceux déjà publiés dans la littérature,
notamment par Hiramatsu et al [62] et récemment par Zou et al [94].
La figure 3.4 présente la contribution de chaque orbitale à la structure électronique. Les
niveaux du sélénium et du bismuth étant localisés très profondément dans la bande de
valence (BV) (-12 à -10 eV par rapport au haut de la BV), ils ne participent donc pas à
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la conduction. Les niveaux 2p de l’oxygène sont également assez éloignés du haut de la
BV (-7 à -5 eV). Le bas de la bande de conduction (BC) est lui principalement constitué
des niveaux 6p du bismuth, la bande de valence et la bande de conduction étant séparée
par un gap de 1,34 eV. Cette valeur de gap est supérieure à celles obtenues, à l’aide
des mesures de propriétés optiques (absoprtion et transmission), par Hiramatsu et al [62]
pour des composés de type MCuChO. En effet, dans le cas de BiCuSeO, notre méthode
de calcul surestime le gap de 0,54 eV, la valeur attendue étant de 0,8 eV. Ce type de
déviation étant un problème courant avec cette méthode de calcul, la valeur du gap sera
ramenée à 0,8 eV dans la suite de la discussion.
Figure 3.4: Densité d’état calculée pour BiCuSeO.
Le haut de la bande de valence est formé des niveaux hybridés Cuivre/Sélénium : les
états liants Cu 3d-Se 4p (-7 à -5 eV), les états 3d non liant du cuivre (-3 à -1 eV) et
les états antiliants Cu 3d-Se 4p (-1 à 0 eV). Une étude plus précise du haut de la bande
de valence permet de montrer qu’au voisinage du niveau de Fermi, malgré une faible
contribution du bismuth, celle-ci est principalement constituée des orbitales 3d du cuivre
et 4p du sélénium. En effet, ces deux éléments contribuent de manière presque identique
à la densité d’état, avec environ 1 état.eV-1.fu-1. Ces résultats sont en bon accord avec
les premières descriptions faites au début de ce chapitre. En effet, comme le montre la
densité d’état, la couche chalcogène constituée des éléments cuivre et sélénium contribue
majoritairement à la conduction électronique.
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Figure 3.5: Structure de bande électronique et zone de Brillouin pour BiCuSeO.
L’étude de la structure de bande électronique (figure 3.5), notamment au voisinage du
niveau de Fermi, montre que BiCuSeO est un semi-conducteur multibande à gap indirect.
Le haut de la BV est constitué d’une poche de trous dans la direction Γ-M tandis que le bas
de la bande de conduction est situé au point Γ de la zone de Brillouin. D’autres poches de
trous sont également observées dans la direction Γ-X et au point Z. Les bandes localisées
en Γ-X et en Z sont situées à environ 0,15 eV sous le niveau de Fermi et contribuent
à la conduction dans le cas des échantillons dopés ou à haute température. En effet,
des calculs ont également été réalisés pour un composé dopé tel que Bi0,9Sr0,1CuSeO.
La nouvelle structure de bande électronique obtenue pour cette maille dopée est presque
identique à celle d’un échantillon non dopé, avec un décalage du niveau de Fermi dans la
bande de valence.
Ces résultats complémentaires permettent de décrire la structure dans un modèle de
bandes rigides. Ces bandes sont moyennement dispersives, et vont donc plutôt corres-
pondre à des trous «légers». Compte tenu de la nature bidimensionnelle du matériau,
il est surprenant de trouver une poche de trous localisée en Z. Elle correspond à une
contribution des états 6p du Bi à la densité d’état 0,15 eV en dessous du niveau de Fermi
d’environ 0,2 état.eV-1.fu-1, contribution modérée mais non négligeable par rapport à la
densité d’état totale à cette énergie d’environ 3,5 état.eV-1.fu-1. Ces observations tendent
à montrer que l’anisotropie attendue dans les propriétés électroniques, du fait de la nature
bidimensionnelle de la structure cristalline du matériau, sera probablement modérée.
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Ce type de matériau est généralement décrit comme un «natural multiple quantum wells»
[95, 72] possédant une forte densité d’état au voisinage du niveau de Fermi associée à
une forte anisotropie, comme c’est le cas dans les super-réseaux [96]. Cependant, les
différents résultats présentés ici montrent que cette description est fausse. Bien que la
structure cristallographique soit celle d’un composé en couche, les propriétés de transport
électriques du matériau sont plus proches de celles d’un matériau «3D classique», avec une
densité d’état de type parabolique. Ainsi, bien que les matériaux BiCuSeO soient décrits
comme des oxydes de type semi-conducteurs transparents, leur structure électronique les
démarque des oxydes «classiques» et les rapprochent des intermétalliques et des alliages
métal-chalcogènes.
3.3 Propriétés de transport électronique
3.3.1 Résistivité électrique
En comparaison des autres oxychalcogénures, BiCuSeO présente une résistivité électrique
relativement faible, inférieure d’un ordre de grandeur à celle de LaCuSeO [62]. Cette diffé-
rence étant liée à une concentration de porteurs de charges et/ou une mobilité des porteurs
supérieure lorsque le cation trivalent est l’élément bismuth. Par ailleurs, avec un gap de
0.8 eV qui réduit toute activation des porteurs de charges, BiCuSeO devrait posséder un
comportement de semi-conducteur, comme c’est le cas pour les autres oxychalcogénures.
Néanmoins, comme le montre la dépendance en température de la résistivité électrique
(figure 3.6), les composés de BiCuSeO qui ont été synthétisé au sein de notre laboratoire
présentent une pente ρ(T ) positive. Ce comportement métallique, bien qu’inattendu, peut
s’expliquer par la présence d’un dopage involontaire au sein de ces échantillons. En effet,
les différents résultats qui vont être présentés dans la suite de ce manuscrit (chapitre 4)
permettent de mettre en évidence la présence de lacunes de cuivre involontaires au sein
des composés BiCuSeO. Ce dopage étant lié à la méthode de synthèse, il est très difficile
d’obtenir des échantillons présentant une stœchiométrie parfaitement égale à 1111.
La dépendance en température de la résistivité électrique pour BiCuSeO présente, par
ailleurs, une anomalie autour de 260K. Les premiers résultats obtenus laissaient à penser
que cette anomalie était liée au champ magnétique, l’augmentation du champ semblant
entrainer un déplacement en température de cette anomalie. Cependant, des travaux
complémentaires ont permis de mettre en évidence que ce phénomène est indépendant
du champ magnétique (figure 3.6). En effet, la température d’apparition de la « bosse »
dépend en réalité de l’histoire thermique de l’échantillon, une légère hystérésis apparais-
sant entre la montée et la descente en température. De précédents travaux, publiés par
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Figure 3.6: Evolution de la résistivité électrique en fonction de la température et du
champ magnétique pour BiCuSeO.
Ohtani et al [97], mettent déjà en évidence ce type d’hystérésis au sein de composé du
type BiCu1-xSeO, celle-ci étant liée à une transition de phase du premier ordre. Néanmoins
et, contrairement aux résultats précédents, les mesures de calorimétrie (DSC : Differen-
tial Scanning Calorimetry) faites sur nos échantillons n’ont pas permis de conclure à la
présence d’une transition de phase de premier ordre. De même, les mesures de chaleur
spécifique entre 300K et 2K ne présentent aucune anomalie.
Une anomalie de résistivité électrique est également présente pour les composés de type
LaFeAsO. Dans le cas des oxypnictides, les études ont montré qu’une onde de densité de
spin couplée à une transition structurale, de P4/nmm à Cmma [98], étaient responsables
de cette anomalie. Cependant, les analyses de susceptibilité magnétique réalisées sur les
composés BiCuSeO n’ont révélé aucun ordre magnétique, excluant que cette anomalie soit
d’origine magnétique.
Dans le but de connaitre l’origine de cette anomalie, des analyses structurales complé-
mentaires en températures ont été réalisées, les données ont ensuite été analysées par
la méthode de Rietveld. La figure 3.7 présente une partie des diffractogrammes obtenus
pour un même composé à différentes températures. Quelle que soit la température, les pics
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peuvent être indexés dans la structure P4/nmm. De plus, la diminution des paramètres
de maille avec la température est cohérente avec la contraction thermique.
Figure 3.7: Evolution de la position du pic [110] en fonction de la température pour
BiCuSeO (les pics sont décalés en 2θ pour se superposer).
Le pic [110] ne présente aucune distorsion entre les températures d’apparition et de dispa-
ration de l’anomalie. Ces résultats tendent donc à confirmer que l’origine de cette anomalie
n’est pas structurale.
Les études en diffraction des rayons X ont été complétées par des analyses de diffraction
des neutrons, en température, au sein de l’ILL. L’affinement par la méthode de Rietveld
des différents diffractogrammes obtenus a permis d’extraire les paramètres de maille du
composé (a, c et positions atomiques). La figure 3.8 présente l’évolution de ces paramètres
avec la température, de 2K à 300K. La variation de ces paramètres est, comme dans le
cas des rayons X, tout à fait cohérente avec une contraction de la maille lors du refroidis-
sement. De plus, la comparaison des diffractogrammes à des températures différentes ne
montre aucun changement significatif des pics ; ceux-ci étant parfaitement superposables
si l’on s’affranchit du décalage lié à la contraction thermique.
En complément des ces résultats, et afin de s’assurer que cette anomalie ne soit pas due
à des phénomènes de conductivité ionique, des mesures ont été réalisées sur différents
échantillons (dopés et non dopés). Les résultats ont montré que la conductivité ionique
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Figure 3.8: Evolution des paramètres de maille issus de l’analyse des résultats de dif-
fraction des neutrons en fonction de la température.
au sein de cette famille de matériau est nulle, contrairement à ce qui peut être mesuré
dans d’autres composés en couche à base de cuivre [99, 100]. Même si ce type de composés
présente des valeurs de ZT élevées, ils sont inutilisables pour des applications thermoélec-
triques, le passage d’un courant entrainant le déplacement des ions cuivre en raison de
leur conductivité ionique importante.
En dépit des nombreuses études complémentaires réalisées sur BiCuSeO il est, à l’heure
actuelle, toujours très difficile de connaitre l’origine de l’anomalie constatée autour de
260K.
3.3.2 Pouvoir thermoélectrique et porteurs de charges
En vue d’applications dans le domaine de la thermoélectricité, la connaissance du pouvoir
thermoélectrique de BiCuSeO est essentielle. La dépendance en température du pouvoir
thermoélectrique tracée sur la figure 3.9 ne présente aucune anomalie entre 300K et 50K.
En effet, les échantillons de BiCuSeO synthétisés possèdent un comportement identique
à celui des semi-conducteurs ou des métaux en général.
Les valeurs positives du pouvoir thermoélectrique indiquent que les propriétés de trans-
port électriques sont dominées par les trous, qui sont donc les porteurs de charges majo-
ritaires. La valeur élevée du pouvoir thermoélectrique de BiCuSeO, 430 µV.K-1 à 300K,
est cohérente avec les valeurs de résistivité électrique également relativement élevées.
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Figure 3.9: Evolution du pouvoir thermoélectrique en fonction de la température.
Les composés BiCuSeO non dopés présentent une concentration de porteurs de charges
et une mobilité de porteurs de charges à 300K, respectivement égales à 3.1018 cm-3 et 20
cm2.V-1.s-1. La concentration de porteurs de charges obtenue pour BiCuSeO est notable-
ment plus grande que celle attendue pour un composé dont le gap est égal à 0,8 eV ; elle
est cependant cohérente avec le comportement métallique des échantillons. Ces résultats
sont donc en bon accord avec les observations précédentes, confirmant la possibilité d’un
dopage involontaire au cours de la synthèse. Ainsi, en supposant que les lacunes de cuivre
soient à l’origine de ce dopage et en considérant que chaque lacune entraine la création
d’un trou dans la bande de valence, il suffirait d’une fraction de lacunes égale à 2.10-4
pour arriver à la concentration de porteurs de charges mesurée dans nos échantillons.
Il semble donc très difficile de synthétiser des échantillons qui possèdent réellement une
stœchiométrie 1111.
3.4 Propriétés de transport thermique
Le dernier facteur important en vue d’applications thermoélectriques est la conductivité
thermique. Les mesures de conductivité thermique pour BiCuSeO, présentées sur la figure
3.10, montrent qu’elle décroit en 1/T avec l’augmentation de la température, de 0,98
W.m-1.K-1 à 295K à 0,46 W.m-1.K-1 à 873K. Ces valeurs très faibles sont comparables à
celles des meilleurs thermoélectriques [101], voire même plus faibles que dans Bi2Te3 [102]
ou PbTe [103] à hautes températures. La conductivité thermique se décompose en deux
contributions : la contribution des phonons (dite de réseau) et la contribution électronique,
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cette dernière pouvant être estimée avec la loi de Wiedemann-Franz. Pour BiCuSeO, les
valeurs relativement modérées de la conductivité électrique permettent de dire que la
contribution électronique à la conductivité thermique sera elle aussi relativement faible.
En effet, les calculs montrent que la contribution électronique ne représente que 0,35% de
la conductivité thermique totale (figure 3.10), celle-ci étant donc presque exclusivement
due à la contribution du réseau. Ces conclusions sont cohérentes avec la dépendance en
1/T de la conductivité thermique, caractéristique d’un matériau cristallin et indiquant
une contribution prédominante des phonons.
Figure 3.10: Evolution de la conductivité thermique totale, de réseau et électronique en
fonction de la température.
La faible conductivité thermique de BiCuSeO peut être expliquée à l’aide de plusieurs
facteurs tels que la structure en couche du composé. Cependant, les valeurs de conductivité
thermique mesurées au sein de notre échantillon sont très largement inférieures, plus
d’un ordre de grandeur, à celles mesurées dans d’autres composés en couches tels que les
«misfit» Ca3Co4O9 par exemple [104]. Il semble donc qu’il existe d’autres facteurs pouvant
expliquer ces faibles valeurs.
L’anharmonicité des liaisons mettant en jeu le bismuth peut être l’un des ces autres fac-
teurs. En plus de constituer les sommets des tétraèdres OBi4, le bismuth fait également
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parti des prismes BiO4Se4, qui sont très irréguliers. En effet, la distance Bi-O est rela-
tivement faible, d(Bi-O) = 2,33 Å nettement inférieure à la somme des rayons ioniques
de Bi3+ et O2-, tandis que la distance Bi-Se est elle nettement plus élevée, celle-ci étant
égale à 3,23 Å c’est-à-dire nettement supérieure à la somme des rayons ioniques de Bi3+
et du rayon covalent du sélénium, même en supposant que celui-ci constitue une sous éva-
luation du rayon réel du sélénium au sein du composé. Au vue de ces résultats, il semble
donc évident que les vibrations du bismuth vont être anisotropes et anharmoniques. Par
ailleurs, le bismuth est également connu pour l’anharmonicité de ses vibrations du fait
d’un doublet 6s2 non liant, comme c’est le cas par exemple pour Bi2Te3 [105, 106].
3.5 Voies d’amélioration possibles
Contrairement aux propriétés de transport thermique, les propriétés électriques du com-
posé BiCuSeO sont plutôt modérées. En effet, son facteur de puissance, représenté dans
la figure 3.11, varie entre 60 µW.m-1.K-2 à 295K et 200 µW..m-1.K-2 à 873K, ces va-
leurs étant relativement faibles en comparaison de celles obtenues au sein des meilleurs
thermoélectriques.
Le composé BiCuSeO présente donc un facteur de mérite compris entre 0,06 à 300K
et 0,4 à 873K (figure 3.11). Bien que ces valeurs soient assez éloignées de l’unité, ce
composé semble prometteur pour des applications thermoélectriques, principalement pour
la gamme de température comprise entre 600K et 900K. D’autant plus que ces résultats
sont obtenus pour un matériau non optimisé et qu’il existe plusieurs voies d’amélioration
possibles.
En règle générale, les deux grandes voies d’optimisation des matériaux thermoélectriques
concernent d’une part les propriétés électriques et d’autre part la conductivité thermique.
Dans le cas d’un composé tel que BiCuSeO, il semble plus judicieux, dans un premier
temps, de s’orienter vers l’amélioration des propriétés électriques, les valeurs de conduc-
tivité thermique étant déjà très faibles.
La faible valeur du facteur de puissance dans BiCuSeO est principalement due à une ré-
sistivité électrique élevée en raison de la faible concentration de porteurs de charges dans
le matériau. L’un des moyens privilégiés pour augmenter cette concentration de porteurs
de charges est le dopage. Bien que les sites de dopage soient assez nombreux dans BiCu-
SeO, nous nous sommes intéressés au cours de ma thèse à un site en particulier, celui du
bismuth. En effet, le dopage sur le site du bismuth semble être un moyen efficace d’aug-
menter la concentration de porteurs de charges sans influencer directement la structure
de la couche chalcogène.
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Figure 3.11: Evolution en fonction de la température du facteur de puissance (a) et du
facteur de mérite (b).
Une autre voie d’optimisation possible est l’amélioration du pouvoir thermoélectrique.
En effet, bien que BiCuSeO soit un matériau multibande dégénéré, sa masse effective
relativement faible lui confère un coefficient Seebeck modéré. Une modulation précise de
sa structure de bande électronique et cristalline pourrait permettre d’augmenter le facteur
de puissance. Dans ce cas, il semble plus pertinent d’intervenir directement dans la couche
chalcogène, puisque celle-ci influence plus fortement la densité d’état au niveau de Fermi.
D’autre part, une diminution de la distorsion des tétraèdres CuSe4 pourrait permettre
d’augmenter la mobilité des porteurs. Une des voies possibles est d’étudier l’influence de
l’ion chalcogène sur la couche conductrice. De plus, des travaux précédents ont montré que
la conductivité électrique augmente avec l’ion chalcogène Ch : Se et Te [62]. Le chapitre
5 de ce manuscrit est donc consacré à l’étude du composé BiCuChO.
Bien que les voies d’amélioration proposées précédemment portent principalement sur le
facteur de puissance, il peut être intéressant de réduire la conductivité thermique. Dans
cette optique, la substitution de Se par Te peut permettre d’envisager un effet d’alliage
qui pourrait s’avérer bénéfique. D’autres pistes seront également évoquées dans la dernière
partie de ce manuscrit.
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4.1 Introduction
Les résultats présentés dans le chapitre 3 ont montré que BiCuSeO est un matériau pro-
metteur pour la thermoélectricité. En effet, malgré un ZT relativement faible (0,4 à 873K),
ce matériau possède une conductivité thermique remarquablement basse, inférieure à celles
des meilleurs thermoélectriques. De plus, les voies d’amélioration possibles pour ces com-
posés sont nombreuses. L’une d’elle consiste à augmenter le facteur de puissance au travers
d’un dopage qui permettrait d’augmenter la concentration des porteurs de charges.
Ce chapitre va porter sur l’influence d’un dopage au sein de la couche oxyde, sur le site du
bismuth. Le cas du dopage par le strontium sera étudié de manière approfondie, à basse
et haute températures. Enfin, une revue plus complète sera proposée en s’appuyant sur
les travaux réalisés au sein de notre laboratoire ou en collaboration avec d’autres groupes
de recherche.
4.2 Etude de Bi1-xSrxCuSeO à basse température
4.2.1 Structure cristallographique
En plus de son influence sur les propriétés électriques ou thermiques, l’insertion ou le
remplacement d’un atome au sein de la maille se traduit, en général, par une évolution
de la structure. En effet, les paramètres de la structure cristalline sont dépendants des
atomes qui la composent et vont donc être modifiés avec le dopage.
L’analyse par diffraction des rayons X des échantillons de la série Bi1-xSrxCuSeO [107],
avec x compris entre 0 et 0,4, montre que la majorité des pics de diffraction peut être
indexée dans la structure de type ZrCuSiAs (figure 4.1). Pour les échantillons ayant une
fraction de strontium inférieure ou égale à 0,35, les pics supplémentaires appartiennent
à une phase secondaire de type Bi2O3, qui ne représente qu’un faible pourcentage du
matériau(< 3% atomique). Pour ces fractions, les échantillons Bi1-xSrxCuSeO peuvent
être considérés comme monophasés ; l’augmentation de la fraction de strontium s’accom-
pagnant d’un décalage des pics vers les bas angles. En revanche, pour les fractions de
strontium supérieures à 0,35, le nombre de pics supplémentaires augmente fortement. De
nouvelles phases minoritaires telles que Sr2Bi2CuOx ou SrCuO3 apparaissent, indiquant
que les échantillons ne sont plus monophasés. Ces premiers résultats suggèrent donc que
la limite de solubilité du strontium dans BiCuSeO correspond à des fractions de dopants
comprises entre 0,35 et 0,4.
Pour compléter ces premières conclusions, les affinements par la méthode de Rietveld
ont permis d’extraire les paramètres structuraux des échantillons dopés. Ces différents
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Figure 4.1: Comparaison des diagrammes de diffraction des rayons X pour les échan-
tillons de la série Bi1−xSrxCuSeO.
paramètres sont regroupés dans le tableau 4.1 et sont, en partie, tracés dans les figures
4.2 et 4.3.
L’évolution des paramètres de maille a et c en fonction de la fraction de strontium est
présentée dans la figure 4.2. Ces paramètres augmentent linéairement avec la fraction de
strontium jusqu’à x égal à 0,35, décrivant une loi de Vegard. Pour une fraction supérieure
à 0,35, les paramètres de maille s’écartent de la droite issue de la loi de Vegard, et di-
minuent. Ces observations sont cohérentes avec les conclusions précédentes ; l’apparition
de phases secondaires contenant du strontium et la décroissance des paramètres de maille
correspondent à des fractions de strontium supérieures à 0,35. Ainsi, la limite de solubilité
du strontium dans Bi1-xSrxCuSeO est comprise entre 0,35 et 0,4.
L’augmentation des paramètres de maille a et c avec le dopage est en bon accord avec les
valeurs des rayons ioniques ; le rayon ionique de Sr2+(1,18 Å) étant supérieur à celui de
Bi3+(1,03 Å) [108]. La variation relative du paramètre c, deux fois plus grande que celle
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Tableau 4.1: Paramètres de mailles pour Bi1-xSrxCuSeO.
x a (Å) c (Å) zBi zSe
α1 (°) α2 (°) d(Cu-Se) dplan(Cu-Se)
(Se-Cu-Se) (Se-Cu-Se) (Å) (Å)
0 3,928 8,933 0,140 0,674 103,2 112,6 2,505 3,110
0.05 3,928 8,933 0,139 0,674 103,2 112,7 2,505 3,111
0.1 3,932 8,955 0,138 0,671 104,3 112,1 2,490 3,055
0.15 3,934 8,978 0,137 0,66 105,6 111,4 2,469 2,985
0.2 3,938 9,012 0,135 0,665 105,9 111,2 2,466 2,969
0.25 3,942 9,035 0,134 0,665 105,6 111,4 2,475 2,993
0.3 3,947 9,074 0,132 0,663 106,3 111,1 2,466 2,958
0.35 3,949 9,092 0,130 0,662 106,7 110,9 2,462 2,940
Figure 4.2: a : Evolution des paramètres de maille, a et c, en fonction de la fraction de
strontium ; b : Evolution des positions atomiques, zBi et zSe, en fonction de
la fraction de strontium.
du paramètre a, peut s’expliquer par la nature du dopage, qui est aliovalent. En effet,
l’insertion du Sr2+ dans la couche oxyde s’accompagne d’un transfert de charge vers la
couche conductrice tel que :
Bi2-2xSr2xCu2Se2O2 = [Bi2-2xSr2xO2](2-2x)+[Cu2Se2](2-2x)-
Ainsi, le remplacement des ions Bi3+ par des ions Sr2+ tend à réduire la charge formelle
de chaque couche. L’interaction entre les couches étant partiellement ionique (chapitre 3),
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la diminution de l’attraction Coulombienne entre les couches entraine une augmentation
du paramètre c plus importante que celle du paramètre a.
Malgré une évolution linéaire des paramètres a et c avec le dopage, il apparait que pour le
composé non dopé BiCuSeO, les valeurs expérimentales sont supérieures à celles attendues
avec la loi de Vegard. En effet, les valeurs obtenues pour l’échantillon non dopé sont plus
proches de celles mesurées dans le cas de l’échantillon dopé avec une fraction de strontium
égale à 0,05. Les analyses EDX réalisées écartent l’hypothèse d’un dopage extérieur -
involontaire - puisque dans le cas des échantillons dit non dopés, seuls les éléments Bi,
Cu, Se et O sont présents. Néanmoins, ces deux observations - déviation des paramètres de
mailles et résultats EDX - semblent cohérentes avec les résultats obtenus dans le chapitre
3, qui ont montré la présence possible de lacunes de cuivre dans la structure dues à un
dopage involontaire.
En complément des paramètres de maille, les positions atomiques de Se et Bi sont re-
présentées sur la figure 4.2. Les deux positions évoluent linéairement avec la fraction de
strontium, montrant l’influence double du dopage, à la fois sur la couche oxyde et sur la
couche chalcogène.
Figure 4.3: a :Evolution de la longueur de liaison Cu-Se et de la distance entre les plans
cuivre et sélénium en fonction de la fraction de strontium ; b : Evolution de
l’angle α(Se-Cu-Se) en fonction de la fraction de strontium.
La figure 4.3 représente l’évolution des différents paramètres permettant de caractériser
la couche chalcogène, celle-ci étant directement responsable des propriétés électroniques
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du matériau. D’après la figure 4.3 a, la distance entre les atomes de cuivre et de sélénium
ainsi que celle entre les plans cuivre et sélénium diminue avec l’augmentation de la fraction
de strontium ce qui peut sembler paradoxal puisque les paramètres de maille augmentent.
Les calculs de densité d’état électronique présentés au chapitre précédent permettent
d’expliquer ces résultats. En effet, le dopage sur le site du bismuth par le strontium se
traduit dans la densité d’état électronique par un abaissement du niveau de Fermi dans la
bande de valence. Ce déplacement entraine un dépeuplement des niveaux hybridés Cu 3d-
Se 4p antiliants, conduisant à une diminution des distances Cu-Se. Parallèlement, au sein
de la couche [Bi2O2] qui peut être décrite par un modèle ionique, le dopage conduit à une
diminution de la charge formelle des cations, Bi3+ devient Bi1-xSrx(3-x)+. Cette évolution,
couplée au fait que le rayon ionique de Sr2+ est supérieur à celui de Bi3+ et à la diminution
de l’attraction coulombienne entre les couches, conduit à une augmentation des paramètres
de maille a et c.
Le second graphique de la figure 4.3 représente l’évolution des angles caractéristiques des
tétraèdres CuSe4. L’évolution dans des directions opposées des paramètres de mailles et
des distances au sein de la couche [Cu2Se2] se traduit par un changement de géométrie des
tétraèdres CuSe4. L’augmentation de la fraction de strontium entraine une diminution de
la distorsion des tétraèdres. Bien que ce dopage ne permette pas d’obtenir des tétraèdres
réguliers, cette diminution de la distorsion devrait s’accompagner d’une amélioration de
la mobilité des porteurs de charges.
4.2.2 Propriétés électriques à basse température
4.2.2.1 Concentration et mobilité des porteurs de charges
Le dopage aliovalent sur le site du bismuth par le strontium permet d’introduire des trous
dans la structure électronique, et devrait donc s’accompagner d’une augmentation de la
concentration des porteurs de charges. Pour les échantillons de la série Bi1-xSrxCuSeO,
des mesures de résistivité de Hall ont été réalisées pour des températures comprises entre
10K et 300K, permettant d’obtenir la concentration des porteurs de charges et la mobilité
de Hall pour tous les échantillons de la série.
Ces résultats, ainsi que la concentration de porteurs de charges nominale sont représen-
tés sur la figure 4.4 en fonction de la fraction de strontium, à 300K. La concentration
de porteurs de charges nominale a été calculée à partir des fractions nominales obtenues
en analyses EDX, les résultats ayant montré que les fractions nominales et expérimen-
tales sont très proches, et en considérant qu’un ion Sr2+ apporte un trou à la structure.
Ainsi, les résultats représentés sur la figure 4.4 montrent que le dopage sur le site du
bismuth peut être consideré comme un dopage efficace, les concentrations de porteurs de
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Figure 4.4: Evolution de la concentration de porteurs de charges (expérimentale et no-
minale) et de la mobilité de Hall en fonction de la fraction de strontium à
300K.
charges nominales et expérimentales étant similaires. La faible déviation entre les valeurs
de concentration de porteurs de charges peut être expliquée par la méthode de mesure. En
effet, notre technique de mesure ne permet pas de mesurer p directement, mais seulement
RH . A partir de cette valeur, la concentration de porteurs de charges est calculée à partir
de l’approximation p = pH qui n’est valable en toute rigueur que pour un gaz d’électrons
libres (une seule bande parabolique).
L’insertion de strontium dans la structure permet d’augmenter de plusieurs ordres de
grandeur la concentration de porteurs de charges, avec pour une fraction de strontium
supérieure à 0,10, une concentration de porteurs de charges supérieure à 1.1021 cm-3.
Pour le matériau non dopé, la concentration de porteurs de charges est supérieure à celle
attendue pour un matériau dont le gap est de 0,8 eV. Néanmoins, ce résultat est cohérent
avec les conclusions précédentes d’un possible dopage involontaire par des lacunes de
cuivre [109]. Ainsi, en admettant qu’une lacune de cuivre apporte un trou, une fraction
de lacunes de cuivre de l’ordre de 2.10-4 suffirait à avoir une concentration de porteurs de
charges égale à 3.1018 cm-3. Au vu de ces résultats, il semble donc difficile d’obtenir des
échantillons avec une stœchiométrie 1111 exacte.
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La figure 4.4 représente également l’évolution de la mobilité de Hall en fonction de la
fraction de strontium. La mobilité des porteurs évolue de 20 cm2.V-1.s-1 pour BiCuSeO à
des grandeurs de l’ordre de 1 cm2.V-1.s-1 pour x 6= 0. Ces valeurs sont faibles en compa-
raison des autres matériaux thermoélectriques, les skutterudites par exemple présentent
des valeurs de mobilité de porteur charges qui peuvent être 10 à 100 fois supérieures à
celles de BiCuSeO pour des concentrations de porteurs de charges similaires [110].
Pour les faibles fractions de strontium, la fraction de dopant est encore trop faible pour
avoir une augmentation significative des phénomènes de diffusion des électrons, ce qui
explique que la diminution de la mobilité soit relativement faible. En revanche, lorsque
les fractions de strontium augmentent les processus de diffusion des électrons due à l’in-
teraction avec les impuretés ionisées ou à la fluctation de masse par exemple augmentent
eux aussi, néanmoins, la diminution de la mobilité des porteurs de charges reste modé-
rée. Cette faible diminution peut s’expliquer par le fait que les propriétés électriques ne
sont pas pilotées par la couche oxyde, dans laquelle à lieu le dopage, mais par la couche
chalcogène.
Figure 4.5: Evolution de la mobilité de Hall en fonction de la température pour
Bi1−xSrxCuSeO.
L’évolution de la mobilité de Hall des porteurs de charges en fonction de la température
a permis d’identifier leur processus majoritaire de diffusion (figure 4.5). Quelle que soit
la fraction de strontium (x = 0,05 - 0,2 - 0,3), la diffusion par les phonons acoustiques
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reste le mécanisme de diffusion majoritaire. En effet, pour des températures comprises
entre 100K et 250K, la mobilité de Hall peut être décrite par une loi de puissance de la
forme µH = T−r avec r qui évolue de -3/2 pour x égal à 0,05 (diffusion par les phonons
acoustiques) à r environ égal à -1 pour une fraction de 0,3 (diffusion par les phonons
acoustiques dans un modèle fortement dégénéré).
Le dopage par le strontium sur le site du bismuth permet d’augmenter efficacement la
concentration des porteurs de charges. Par ailleurs, l’influence de ce dopage sur la mobilité
des porteurs est relativement modéré en comparaison de l’augmentation de la concentra-
tion des porteurs de charges, ce qui entraine une diminution relativement faible de la
mobilité des porteurs au sein des composés dopés.
Au vu des ces premiers résultats, une augmentation notable de la conductivité électrique
est attendue avec l’augmentation de la fraction de strontium. Néanmoins, cet accroisse-
ment de la concentration des porteurs de charges devrait aussi entrainer une diminution
du pouvoir thermoélectrique, celui-ci étant inversement proportionnel à [p]. L’évolution de
ces deux paramètres étant opposée, il est primordial de les étudier en détail pour connaitre
l’influence du dopage sur le facteur de puissance.
4.2.2.2 Facteur de puissance
La figure 4.6 présente l’évolution de la résistivité électrique et du pouvoir thermoélectrique
à basses températures (10K à 300K) pour les échantillons de la série Bi1-xSrxCuSeO. La
résistivité électrique, représentée sur le graphique de gauche, diminue avec le dopage, ce qui
est cohérent avec l’augmentation de la concentration des porteurs de charges. Dans le cas
des échantillons dopés, aucune anomalie n’est constatée autour de 260 K, contrairement
aux échantillons BiCuSeO non dopés.
Tous les échantillons de la série possèdent un pouvoir thermoélectrique positif, confirmant
que les porteurs de charges majoritaires sont des trous. Le pouvoir thermoélectrique di-
minue avec l’augmentation de la fraction de strontium, c’est-à-dire avec l’augmentation
de la concentration en porteurs de charges.
La figure 4.7 représente l’évolution des différentes propriétés électriques, la conducti-
vité électrique, le pouvoir thermoélectrique et le facteur de puissance, en fonction de
la fraction de strontium à 300K. La conductivité électrique augmente de deux ordres de
grandeurs avec le dopage, passant de 0,11.104 S.m-1 pour BiCuSeO à 7,5.104 S.m-1 pour
Bi0,65Sr0,35CuSeO à 300K.
En comparaison de la conductivité électrique, l’augmentation du facteur de puissance
est relativement modérée. En effet, l’augmentation du facteur de puissance est limitée
4.2. Etude de Bi1-xSrxCuSeO à basse température 67
Figure 4.6: Evolution de la résistivité électrique (gauche) et du pouvoir thermoélec-
trique (droite) en fonction de la température pour les échantillons de la
série Bi1−xSrxCuSeO.
Figure 4.7: Evolution à 300K de la conductivité électrique, du pouvoir thermoélectrique
et du facteur de puissance en fonction de la fraction de strontium.
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par la diminution simultanée du pouvoir thermoélectrique avec le dopage, qui varie entre
430 µV.K-1 pour BiCuSeO et 50 µV.K-1 pour Bi0,65Sr0,35CuSeO. L’évolution du facteur
de puissance n’est donc pas linéaire avec le dopage mais présente un optimum à 430
µW.m-1.K-1 pour x égal à 0,1, ce qui est modéré par rapport aux meilleurs matériaux
thermoélectriques.
4.2.2.3 Densité d’états au niveau de Fermi
Les résultats des calculs présentés au chapitre précédent ont montré que la structure
de bande électronique de BiCuSeO peut être décrite dans un modèle de bandes rigides.
Ainsi, le dopage sur le site du bismuth par le strontium entraine un décalage du niveau de
Fermi dans la bande de valence. Afin de relier les calculs et les résultats expérimentaux,
des mesures de chaleur spécifique à basse température ont été réalisées pour tous les
échantillons de la série Bi1-xSrxCuSeO. Les résultats pour Bi0,85Sr0,15CuSeO présentés
dans la figure 4.8 sont réprésentatifs des échantillons de la série. L’évolution de la chaleur
spécifique en fonction de la température ne présente aucune anomalie.
Figure 4.8: Dépendance en température de la chaleur spécifique Cp pour
Bi0,85Sr0,15CuSeO et régression linéaire Cp/T = f(T2) à basse tempé-
rature.
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La chaleur spécifique est définie comme étant la somme de la contribution électronique
(γT ) et de la contribution des phonons (βT 3) 1 telle que :
Cp = γT + βT 3 (4.1)
où γ est le coefficient de Sommerfeld. A très basse température, il est possible de négliger
le terme en T 3, la régression linéaire de Cp/T en fonction de T 2 permettant de connaitre
le coefficient de Sommerfeld. Ce coefficient peut s’écrire d’après la théorie de Sommerfeld
des métaux [82] :
γ = pi
2kB2
3 D(Ef )(1 + δ) (4.2)
Avec D(Ef ) la densité d’états au niveau de Fermi et δ la constante de couplage électron-
phonon. En faisant l’approximation que le coefficient δ est égal à 0, il est possible d’estimer
la densité d’états au niveau de Fermi pour chaque échantillon de la série Bi1-xSrxCuSeO.
Figure 4.9: Evolution du coefficient de Sommerfeld et de la densité d’états au niveau de
Fermi en fonction de la fraction de strontium.
Les résultats de la figure 4.9 sont cohérents avec un déplacement du niveau de Fermi
dans la bande de valence en fonction de la fraction de strontium. De plus, la densité
1. βT 3 étant une approximation basse température du modèle de Debye
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d’états au niveau de Fermi n’évolue pas de façon linéaire avec l’augmentation du dopage
mais présente un optimum aux alentours de 3,6 état.eV-1.fu-1 pour x égal à 0,2. Ces
résultats sont en accord avec les résultats précédents, et semblent confirmer l’existence
d’une fraction de dopage optimale.
4.2.2.4 Propriétés électriques à très basse température
Pour les échantillons dopés, la variation de la résistivité électrique en fonction de la tempé-
rature ne présente aucune anomalie à 260K, celle-ci disparaissant avec l’introduction des
ions strontium. En revanche, à basse température et en présence d’un champ magnétique,
une nouvelle anomalie de la résistivité électrique apparait pour les échantillons dopés.
En effet, pour ces échantillons, la résistivité électrique augmente lorsque la température
diminue pour les champs magnétiques supérieurs à 4T. Cette anomalie est présente pour
tous les échantillons de la série Bi1-xSrxCuSeO (x 6= 0) ; la température d’apparition et
l’amplitude de l’anomalie varient néanmoins suivant la fraction de strontium.
Figure 4.10: Evolution de la résistivité électrique de Bi1−xSrxCuSeO en fonction de la
température et du champ magnétique pour trois compositions différentes :
x = 0,1, x = 0,35 et x = 0,15.
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Les résultats de la figure 4.10 montrent que la résistivité électrique à basse température
diminue lorsque le champ magnétique appliqué est inférieur à 4T ; puis ce comporte-
ment s’inverse pour des champs magnétiques supérieurs à 4T. Ces premières observa-
tions peuvent être mises en parallèle avec celles faites dans la famille des oxypnictides
[111, 66, 112]. En effet, nous avons vu dans le cas du composé non dopé que l’anomalie à
260K pouvait, dans un premier temps, être comparée à celle présente dans LaFeAsO. Il est
possible de « pousser » cette comparaison avec les échantillons dopés. En effet, dans les
oxypnictides le dopage sur le site de l’oxygène par un atome de fluor entraine la suppres-
sion de l’anomalie à haute température, et permet l’émergence de la supraconductivité
dans les échantillons dopés [111]. Des travaux précédents, publiés par Ubaldini et al. [113]
en 2010, ont également mis en évidence de possibles traces de supraconductivité au sein
des composés de type BiCu1-ySO (y ≈ 0.1). Bien que ces derniers résultats puissent être
contestables (pas de mesure de résistivité électrique et une proportion de phase supracon-
ductrice en susceptibilité magnétique autour de 4%), des travaux récents de Phelan et al.
[114] (2013) présentent le système Bi-O-S comme supraconducteur. L’anomalie à basse
température des échantillons dopés pourrait être perçue comme une manifestation pos-
sible de la supraconductivité. Cependant, les mesures de susceptibilité magnétique faites
sur les échantillons dopés au strontium à basse température (figure 4.11) n’ont pas permis
de mettre en évidence une potentielle transition supraconductrice.
Figure 4.11: Evolution de la susceptibilité magnétique en fonction de la température
pour un champ magnétique de 50G pour Bi0,85Sr0,15CuSeO.
Bien que la présence de cette anomalie soit reproductible au sein des échantillons do-
pés, il est pour le moment difficile de déterminer son origine. D’après l’analyse des dif-
fractogrammes obtenus pour cette série, Bi2O3 est la seule phase secondaire identifiée,
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c’est-à-dire la seule phase dont la concentration est supérieure à la limite de détection
de l’appareil RX ; or la phase Bi2O3 n’est pas supraconductrice, contrairement à d’autres
phases telles que les phases cuprates. Cette anomalie semble donc être intrinsèque au
composé et fonction de la concentration de strontium.
4.3 Mesures électriques, thermiques et ZT à haute
température
L’étude des propriétés à basse température permet de mieux comprendre l’influence du
dopage sur BiCuSeO. Cependant, comme cela a été montré précédemment, la gamme de
température optimale de BiCuSeO pour des applications thermoélectriques se situe entre
650K et 900K. Il est donc primordial d’étudier les effets du dopage dans cette gamme.
4.3.1 Cas particulier de BiCuSeO : Sr2+
Dans les paragraphes précédents, il a été montré que le dopage sur le site du bismuth
permet de diminuer fortement la résistivité électrique des échantillons, ce qui entraine
également une diminution du pouvoir thermoélectrique. Cette évolution se retrouve pour
les mesures de propriétés électriques à haute température comme le montre les résul-
tats de la figure 4.12 . Néanmoins, bien que le pouvoir thermoélectrique diminue avec
l’augmentation de la fraction de dopant, il augmente avec la température ce qui permet
d’atteindre à 873K des valeurs comprises entre 80 et 350 µV.K-1 pour les échantillons de
la série Bi1-xSrxCuSeO [?].
Par ailleurs, la combinaison d’un pouvoir thermoélectrique relativement élevé et d’une
résistivité électrique modérée permettent d’obtenir des propriétés de transport électrique
prometteuses pour les composés dopés par le Sr. Ainsi, le facteur de puissance est multiplié
par quatre entre BiCuSeO pur et Bi0,85Sr0,15CuSeO, confirmant l’influence positive du
dopage (figure 4.13). Dans le cas des composé présentant une fraction de dopant supérieure
à 0,15, la diminution de la résistivité électrique est compensée par la diminution simultanée
du pouvoir thermoélectrique, ce qui entraine une diminution du facteur de puissance.
Au delà des propriétés de transport électronique, le facteur de mérite du composé dépend
également de la conductivité thermique de celui-ci. L’un des atouts de cette famille de
composés étant leur conductivité thermique faible, il est important d’étudier l’influence
du dopage sur ce paramètre. La figure 4.14 présente l’évolution de la conductivité ther-
mique en fonction de la température pour la série Bi1-xSrxCuSeO. Le dopage entraine une
augmentation de la conductivité thermique, celle-ci étant presque multipliée par deux à
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Figure 4.12: Evolution de la résistivité électrique et du pouvoir thermoélectrique des
échantillons de la série Bi1−xSrxCuSeO en fonction de la température.
Figure 4.13: Evolution du facteur de puissance en fonction de la température pour les
échantillons de la série Bi1−xSrxCuSeO.
800K pour x égal à 0,15. Cependant, les valeurs atteintes pour les échantillons dopés sont
encore très faibles en comparaison des autres matériaux thermoélectriques. Cette augmen-
tation de la conductivité thermique est principalement due à la diminution de la résistivité
électrique avec le dopage qui entraine une augmentation de la contribution électronique à
la conductivité thermique. En effet, la contribution électronique - qui ne correspond qu’à
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Figure 4.14: Evolution de la conductivité thermique (contribution électronique, contri-
bution des phonons et totale) en fonction de la température pour les échan-
tillons de la série Bi1−xSrxCuSeO.
0.35% de la conductivité thermique totale pour BiCuSeO - représente 30% de la conduc-
tivité thermique totale pour Bi0,85Sr0,15CuSeO. Néanmoins, la contribution des phonons
à la conductivité thermique totale reste majoritaire.
En résumé, le dopage sur le site du bismuth par le strontium permet, pour la fraction op-
timale de dopant, d’augmenter considérablement le facteur de puissance de BiCuSeO,
tout en conservant des valeurs de conductivité thermique faibles. La combinaison de
ces deux paramètres permet d’améliorer le facteur de mérite (figure 4.15), notamment
à haute température, tel que ZT = 0,58 et ZT = 0,76 à 873K pour Bi0,85Sr0,15CuSeO et
Bi0,925Sr0,075CuSeO, respectivement.
Dans le cas du strontium, il est donc possible de multiplier par deux le facteur de mérite.
Pour aller plus loin, il est intéressant de savoir si cette augmentation est propre à l’ion
Sr2+ ou si ces conclusions peuvent être généralisées à d’autres atomes divalents, A2+.
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Figure 4.15: Evolution du facteur de mérite ZT en fonction de la température pour les
échantillons de la série Bi1−xSrxCuSeO.
4.3.2 Cas général de BiCuSeO : A2+
En collaboration avec le groupe de Lidong Zhao 2 il a été possible d’étudier l’influence
de différents ions de type A2+ sur le site de Bi3+. Dans les différents exemples qui vont
être présentés ici, le suivi du dopage s’est fait au travers de l’étude de l’évolution des
paramètres de maille des composés, obtenus par affinement par la méthode Rietveld. En
plus de Sr2+, trois autres alcalino-terreux, Ca2+, Mg2+ et Ba2+ [115, 116, 117] ont été
étudiés, ainsi que Pb2+ [118]qui présente une structure électronique plus proche de celle
de Bi3+ que les alcalino-terreux.
4.3.2.1 Propriétés de transport électrique
Comme dans le cas du dopage avec l’ion strontium, ces dopages ont pour but d’augmen-
ter la concentration de porteurs de charges en introduisant des trous dans la structure
électronique. La figure 4.16 représente l’évolution de cette concentration en fonction de
l’élément dopant.
2. Dr. Lidong Zhao a débuté cette étude lors de son post-doctorat dans notre laboratoire, par la suite
nous avons collaboré avec son groupe au sein de l’Harbin Institute of Technology à Harbin et à Beihang
University, Beijing en Chine.
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Les résultats obtenus avec les cations Ca2+ et Ba2+ sont proches de ceux obtenus avec le
cation Sr2+, la concentration de porteurs de charges augmentant fortement avec le dopage.
Pour ces deux ions, le dopage est également considéré comme un dopage efficace, c’est-à-
dire qu’un ion apporte un trou. En revanche, dans le cas du cation Mg2+, l’augmentation
de la concentration de porteurs de charges est limitée en comparaison des autres alcalino-
terreux. Bien que dans le cas de Mg il existe des phénomènes de ségrégation des cations
dans la structure en raison de la stabilité de MgO, les valeurs atteintes avec l’ion Mg2+
sont très largement inférieures à celles attendues dans le cas d’un comptage simple : 1 ion
= 1 trou. Cependant, il est difficile d’expliquer pourquoi l’efficacité du dopage avec l’ion
Mg2+est moindre par rapport aux autres alcalino-terreux, un plus faible rayon ionique ou
une plus faible différence d’électronégativité entre Mg et O pouvant être à l’origine de ce
comportement.
Figure 4.16: Evolution de la concentration de porteurs de charges en fonction de l’ion
dopant A2+ pour Bi1−xAxCuSeO.
Sur la figure 4.16, toutes les concentrations de porteurs de charges sont représentées
pour des fractions de dopant égales à 0,1 sauf dans le cas du plomb où x égal à 0.06.
Cette particularité s’explique par la faible solubilité de l’ion Pb2+ au sein de la structure
BiCuSeO. Néanmoins, malgré des fractions de dopant plus faibles, l’ion Pb2+ présente
des concentrations de porteurs de charges du même ordre que celles des autres ions A2+.
Ainsi, pour Bi0,94Pb0,06CuSeO, les valeurs de concentration de porteurs de charges sont
égales à celles obtenues pour des taux de dopage deux fois plus grands avec Ba2+ ou Sr2+.
Pour tous les cations étudiés, l’augmentation de la concentration de porteurs de charges
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permet de diminuer significativement la résistivité électrique des échantillons. Cette di-
minution, comme dans le cas du strontium, s’accompagne également d’une diminution du
pouvoir thermoélectrique. Il est donc possible, pour tous ces ions, d’obtenir un optimum
de facteur de puissance, compromis entre la diminution du pouvoir thermoélectrique et
l’augmentation de la conductivité électrique. Ces valeurs optimales sont réunies dans la
figure 4.17.
Figure 4.17: Evolution du facteur de puissance optimal, à 873K, en fonction de l’ion
dopant A2+ pour Bi1−xAxCuSeO.
Les conclusions obtenues dans le cas d’un dopage avec l’ion strontium peuvent être éten-
dues aux autres ions A2+. En effet, l’augmentation de la concentration de porteurs de
charges permet d’augmenter le facteur de puissance de manière significative, jusqu’à une
valeur optimale, qui est très largement supérieure à celle du composé non dopé.
4.3.2.2 Propriétés thermiques et effet de taille de grains
Ces différents dopants ont une influence sur la conductivité thermique semblable à celle
présentée dans le cas d’un dopage avec le cation Sr2+. L’augmentation de la conductivité
électrique entraine une augmentation de la contribution électronique à la conductivité
thermique, ce qui engendre une augmentation de la conductivité thermique totale. Ce-
pendant, les valeurs pour le composé non dopé étant très faibles, les valeurs pour les com-
posés dopés, bien que supérieures, restent inférieures à celles de la plupart des meilleurs
thermoélectriques.
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Par ailleurs, lors de la synthèse des échantillons de la série Bi1-xBaxCuSeO, une étape
de synthèse a été rajoutée. En effet, après le traitement thermique à haute température
permettant d’obtenir la phase BiCuSeO, les poudres ont été broyées (250 rpm, 8h) afin de
réduire la taille des grains [117]. L’étape « densification par SPS » a ensuite été réalisée sur
ces poudres broyées. Les analyses par microscopie électronique effectuées sur les pastilles
issues du SPS ont montré que le broyage permet d’obtenir des grains entre 200 et 400 nm
(sans étape de broyage = quelques µm). De plus, afin de s’assurer que la réduction de
la taille des grains n’entraine pas une instabilité de BiCuSeO, les propriétés de transport
électrique et thermique ont été mesurées avant et après un recuit d’une semaine à 923K.
Les résultats ont montré que les valeurs obtenues pour le ZT sont semblables.
Cette réduction de la taille des grains s’accompagne d’une diminution de la conductivité
thermique. En effet, pour l’échantillon non dopé (BiCuSeO), l’étape de broyage permet
d’abaisser la conductivité thermique totale notée κtot de 0,98 W.m-1.K-1 à 0,89 W.m-1.K-1
et de 0,54 W.m-1.K-1 à 0,49 W.m-1.K-1, respectivement à 300K et 923K. De même, dans le
cas des échantillons dopés au barium, l’étape de broyage permet d’obtenir des conductivi-
tés thermiques faibles en comparaison de celles obtenues avec les autres dopants, ainsi, à
haute température κtot (Bi0.825Ba0.125CuSeO) = 0,45 W.m-1.K-1 tandis que pour la même
fraction de strontium κtot = 0,75 W.m-1.K-1.
En règle générale, une diminution de la taille des grains s’accompagne d’une diminu-
tion de la conductivité thermique. En effet, la diminution de la taille des grains entraine
l’augmentation de la diffusion des phonons aux interfaces, la contribution des phonons
à la conductivité thermique totale est alors réduite. Cependant, cette diminution de la
conductivité thermique s’accompagne également, dans la majorité des cas, d’une augmen-
tation de la résistivité électrique, ce qui du point de vue des propriétés thermoélectriques
est préjudiciable. Néanmoins, les résultats précédemment obtenus pour l’ion barium ont
montré que les propriétés électriques restent inchangées dans le cas de BiCuSeO. Ces
résultats s’expliquent, pour les composés de la famille BiCuSeO, par le fait que pour les
concentrations de porteurs de charges optimales, la mobilité des porteurs reste faible, ce
qui signifie que le libre parcours moyen des porteurs de charges est inférieur à la taille
des grains. Bien que la taille des grains diminue avec le broyage, cette diminution est
encore assez faible pour permettre de ne pas dégrader de manière notable la conductivité
électrique tout en abaissant la conductivité thermique.
4.4 Conclusion
Le dopage sur le site du bismuth trivalent par un cation divalent permet d’obtenir des
valeurs de ZT améliorées par rapport au composé pur, BiCuSeO. A l’exeption du dopage
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avec le cation Mg2+, qui n’est pas considéré comme un dopage efficace, l’insertion du
cation divalent permet de doubler voir de tripler le facteur de mérite. Dans le cas du
dopage avec l’ion barium, l’augmentation significative des valeurs de ZT n’est pas liée à
une meilleure efficacité du dopage (PF semblables entre Ca2+, Sr2+ et Ba2+), mais est
principalement due à l’étape de broyage ajoutée au cours de la synthèse. En effet, cette
étape ayant permis de réduire la taille des grains, les conductivités thermiques mesurées
dans le cas des échantillons de la série Bi1-xBaxCuSeO sont nettement inférieures à celles
obtenues avec les autres dopants.
Figure 4.18: Dépendance en température de facteur de mérite, ZT, pour les différents
dopants.Pour chaque série x correspond à la composition pour laquelle ZT
est maximum.
Ces résultats montrent que la voie d’amélioration qui consiste à augmenter la concentra-
tion des porteurs de charges en dopant avec un cation divalent sur le site du bismuth
trivalent est une perspective intéressante. Ainsi, l’exemple de Bi0,875Ba0,125CuSeO, qui
possède un ZT supérieur à 1 à 923K, confirme que les composés de types BiCuSeO sont
des matériaux très prometteurs pour des applications thermoélectriques dans la gamme de
température 650-900K. Ces résultats placent cette famille de matériaux parmi les meilleurs
matériaux thermoélectriques de type p ne contenant pas de plomb.
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5.1 Introduction
Les résultats du chapitre précédent ont montré que le dopage sur le site du bismuth est
une voie de recherche très prometteuse. En effet, l’insertion d’un élément divalent permet
d’augmenter la concentration des porteurs de charges et donc d’améliorer significativement
le facteur de puissance. Ainsi, même si le facteur de puissance des composés dopés reste
encore modéré en comparaison de ceux des meilleurs thermoélectriques, la très faible
conductivité thermique des échantillons de type BiCuSeO permet d’atteindre des valeurs
de ZT supérieures à l’unité pour certains dopants. Par ailleurs, les études sur ce matériau
étant relativement récentes, les possibilités d’amélioration sont encore nombreuses.
Une voie possible pour améliorer les propriétés de transport électrique du composé tout en
conservant sa faible conductivité thermique consiste à augmenter la mobilité des porteurs
de charges. En effet, BiCuSeO présente une faible mobilité de porteurs qui peut être
due à la structure 2D de ces composés, une forte diffusion des porteurs étant possible à
l’interface des couches. De plus, la distorsion des tétraèdres CuSe4 peut également être
défavorable à l’hybridation entre les états 3d du cuivre et 4p du sélénium.
Dans le but de contrôler finement la structure cristalline aussi bien que la structure élec-
tronique, une substitution isovalente peut être envisagée. La couche chalcogène étant
majoritairement responsable des propriétés de transport, il semble plus judicieux d’effec-
tuer cette substitution au sein de cette couche notamment sur le site du chalcogène. Par
ailleurs, la substitution du sélénium par les autres chalcogènes peut être un bon choix
pour réduire la conductivité thermique en utilisant les différences de taille et de masse
qui existent entre eux.
Les premiers essais ont donc été réalisés sur la solution solide BiCuSeO-BiCuTeO, la
substitution du sélénium par le tellure semblant être une voie d’amélioration astucieuse
[119]. En effet, cette substitution peut permettre d’augmenter le caractère dispersif des
bandes et donc d’augmenter la mobilité des porteurs de charges, ce qui conduirait à une
diminution de la résistivité électrique.
5.2 Modélisation de la conductivité thermique
La substitution du sélénium par un autre chalcogène tel que le tellure devrait, a priori,
avoir une influence sur les propriétés de transport électrique du composé. Dans le même
temps, un effet d’alliage pourrait avoir une influence sur la conductivité thermique. La
faible conductivité thermique de ce composé étant son principal atout du point de vue
de la thermoélectricité, il semble important de connaitre l’influence de la substitution
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sur ce paramètre et éventuellement de déterminer, au travers d’un modèle théorique, les
meilleures fractions de tellure pour obtenir une faible conductivité thermique.
Les relations utilisées dans la suite de ce paragraphe sont issues du modèle de conductivité
thermique développé par Klemens [120] et Callaway [121, 122] ainsi que de l’étude d’Abeles
[123]. En raison des nombreuses approximations qui vont être faites, l’interprétation des
résultats sera principalement qualitative.
5.2.1 Hypothèses et approximations
Les différentes équations qui vont être présentées sont issues des travaux d’Abeles [123, 24]
réalisés pour des solutions solides d’alliages semi-conducteurs tels que Ge-Si ou (Ga, In)As.
Les alliages sont assimilés à des mélanges aléatoires d’atomes, ayant des masses et volumes
différents et qui sont organisés au sein d’une maille. Pour calculer la conductivité ther-
mique de ces alliages, la maille désordonnée est remplacée par un cristal virtuel ordonné
dans lequel le désordre est assimilé à une perturbation. La diffusion des phonons est alors
induite par cette perturbation et par l’anharmonicité dans le cristal.
5.2.1.1 Cristal virtuel
Le cristal virtuel est décrit à l’aide de plusieurs relations, présentées ci-dessous, afin que
celui-ci possède la densité et les constantes élastiques de l’alliage qu’il représente. Ainsi,
la masse molaire, M , du cristal est définie telle que :
M =
∑
i
xiMi (5.1)
oùM i et xi sont, respectivement, les masses molaires et les fractions de chaque composants
i de l’alliage.
Par ailleurs, le volume atomique est défini à l’aide de la loi de Vegard tel que :
δ =
∑
i
xiδ
′
i (5.2)
où le terme δ′i est la racine cubique du volume atomique de chaque composant i de l’alliage.
Avec les relations (1) et (2) il est possible de définir une constante, β, telle que :
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β = θM1/2δ3/2 (5.3)
avec θ la température de Debye de l’alliage, le terme β étant quasiment constant pour un
cristal donné.
5.2.1.2 Désordre et diffusion des phonons
Il est supposé dans ce modèle que les mécanismes de diffusion des phonons peuvent être
représentés par des temps de relaxation (τN , τU) qui sont fonctions de la fréquence et de
la température. De plus, les mécanismes de diffusion des phonons sont divisés en deux
processus distincts : N-process et U-process. Le premier processus, la diffusion Normale,
est un processus de diffusion qui conserve la quantité de mouvement totale du cristal.
Le second processus, noté U-process englobe, en plus du processus de diffusion umklapp,
la diffusion des phonons par les impuretés et aux interfaces, ces processus ne conservent
pas la quantité de mouvement [122]. Les équations qui permettent de caractériser ces
processus sont :
τ−1N = B1ω2
τ−1U = B2ω2
ou
B1
B2
= α (5.4)
où ω est la fréquence des phonons, B1 et B2 sont indépendants de ω et α est indépendant
du la température T.
5.2.1.3 Conductivité thermique
L’expression de la résistivité thermique, issue des équations de Callaway et Abeles, est
établie dans la limite des hautes températures, pour des températures T telles que θ/T ≤ 1.
Pour BiCuSeO, la température de Debye a été obtenue en fittant la courbe de chaleur
spécifique en fonction de la température avec le modèle de Debye. La température calculée
étant égale à 200K, l’utilisation de cette relation pour notre système est cohérente avec
la gamme de température pour laquelle le matériau présente son ZT optimum.
Dans le cas où la diffusion par les défauts est relativement importante, la résistivité
thermique, W peut être décrite par l’équation :
W = 9.67×105 (1 + (5/9)α)2 γ1β−2Γ1/2M1/2δ3T 1/2+7.08×10−2 (1 + (5/9)α) γ21β−3M1/2δ7/2T
(5.5)
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où Γ est un paramètre lié au désordre tel que :
Γi = xi

(
∆Mi
M
)2
+ ε
(
δ − δi
δ
)2 (5.6)
où ε est un paramètre phénoménologique ajustable.
5.2.2 Résultats pour BiCuSeO-BiCuTeO
Dans les calculs et les résultats qui vont être présentés par la suite, la solution solide
BiCuSeO-BiCuTeO est assimilée à un alliage plus simple : Cu(Se,Te). En effet, étant donné
la structure cristallographique de BiCuChO, celui-ci peut être décrit comme un circuit
comportant deux résistances différentes mises en parallèle. Chaque couche présentant sa
propre résistance et la substitution du chalcogène ayant lieu directement au sein de la
couche CuCh, l’influence de l’effet d’alliage sur la couche oxyde peut être négligé. Par
ailleurs, la présence de bismuth au sein de la couche oxyde suggère que celle-ci possède, a
priori, une résistance plus élevée.
Cette approximation n’entraine donc pas, à priori, de changement dans l’allure de l’évo-
lution de la résistivité thermique en fonction de la fraction de tellure mais peut provoquer
une surestimation de l’amplitude de l’effet d’alliage. Les paramètres utilisés pour mo-
déliser la conductivité thermique au sein de cet alliage sont explicités dans le tableau
5.1.
Tableau 5.1: Paramètres de modélisation pour la solution solide BiCuSeO-BiCuTeO.
Masse Molaire du Sélénium (g/mol) 78,97
Masse Molaire du Tellure (g/mol) 127,6
Rayon de Van der Waals du Sélénium (Å) 1,9
Rayon de Van der Waals du Tellure (Å) 2,06
δ
′(Se) (cm) 3, 0628× 10−8
δ
′(Te) (cm) 3, 3207× 10−8
Température de Debye (K) 200
Les paramètres α, ε et γ1 sont des paramètres ajustables qui influent uniquement sur les
valeurs de conductivité thermique et non sur l’allure de la courbe. Le choix arbitraire
de ces paramètres ainsi que les hypothèses et approximations faites autour de ce modèle
expliquent la nature exclusivement qualitative des résultats.
La figure 5.1 représente les résultats du modèle pour des températures supérieures à
200K afin de respecter la condition θ
T
≤ 1. Pour toutes les températures, la résistivité
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Figure 5.1: Modélisation de la résistivité thermique pour Cu(Se,Te) en fonction de la
composition à plusieurs températures.
thermique présente un maximum en fonction de la fraction de tellure. Ce maximum de
résistivité thermique, c’est-à-dire le minimum de la conductivité thermique, correspond à
des fractions de tellure autour de 0,3 - 0,5, quelle que soit la température de travail.
Cette modélisation très simplifiée de l’évolution de la résistivité thermique au sein de
la solution solide BiCuSeO-BiCuTeO semble donc montrer qu’il est préférable, pour des
applications dans le domaine de la thermoélectricité, de travailler avec des fractions de
tellure comprise entre 0,3 et 0,5.
5.3 Etude structurale de la solution solide
Les résultats qualitatifs de la modélisation de la conductivité thermique montrent que les
échantillons ayant une fraction de tellure comprise en 0,3 et 0,4 devraient présenter la
plus faible conductivité thermique, ils sont donc en théorie les plus prometteurs pour des
applications thermoélectriques. Néanmoins, les calculs effectués dans la première partie
de cette étude supposent qu’une solution solide complète existe entre BiCuSeO-BiCuTeO,
ce qui doit être confirmé expérimentalement.
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5.3.1 Synthèse des composés de la solution solide
La première partie de mes travaux expérimentaux porte donc sur la synthèse de cette
solution solide complète. Pour la synthèse des échantillons de la série BiCuSe1-xTexO, le
mode opératoire est similaire à celui utilisé pour BiCuSeO. Deux traitements thermiques
sont effectués dans le but d’obtenir un composé monophasé et bien cristallisé. L’introduc-
tion du tellure dans le composé entraine néanmoins un changement de température de
ces deux étapes de traitement thermique. En effet, le tellure présente une température
de vaporisation inférieure à celle du sélénium. Ainsi, le second traitement thermique est
réalisé pour les échantillons de cette série à 773K au lieu de 973K. Le frittage SPS se fait
lui aussi à plus basse température, les autres conditions restant inchangées. Pour certaines
fractions de tellure, inférieures ou égales à 0,5, une étape de recuit, post SPS, d’une se-
maine à 873K est nécessaire. En effet, dans ces échantillons la fraction de sélénium reste
importante, et une température de synthèse de 773K n’est pas suffisante pour obtenir une
bonne cristallisation dans le cas du sélénium.
5.3.2 Diffractions des rayons X
Tout comme BiCuSeO, BiCuTeO cristallise dans une structure de type ZrCuSiAs, dans le
groupe d’espace P4/nmm. Pour tous les échantillons de la série BiCuSe1-xTexO, la phase
BiCuChO est la phase majoritaire. Une phase secondaire, Bi2O3, peut être visible sur
certains diffractogrammes, qui comme pour le dopage au strontium ne représente qu’un
faible pourcentage (< 3% atomique) et peut donc être négligée. La comparaison entre
les différents diffractogrammes montre un fort décalage des pics vers les bas angles avec
l’augmentation de la fraction de tellure (figure 5.2).
Pour compléter ces premières observations, l’affinement par la méthode de Rietveld des
différents diffractogrammes a été réalisé afin d’extraire les paramètres structuraux des
composés de la série BiCuSe1-xTexO.
L’évolution des paramètres de maille a et c montre qu’une solution solide complète entre
le sélénium et le tellure peut être obtenue (figure 5.3). En effet, ils évoluent linéairement
avec la fraction de tellure en suivant une loi de Vegard de x = 0 à x = 1. Les paramètres
de maille des composés bornes, BiCuSeO et BiCuTeO, sont a = 3,926 Å, a = 4,038 Å et
c = 8,925 Å, c = 9,518 Å, respectivement, ce qui est en accord avec les résultats de la
littérature [62, 124]. De plus, ces observations sont cohérentes avec le décalage des pics
observé dans la figure 5.2 et s’expliquent par les différences de rayons atomiques entre le
sélénium et le tellure (r(Se)(1,98 Å) < r(Te)(2,21 Å)) [108].
Néanmoins, même si les deux paramètres de maille augmentent, cette augmentation est
anisotrope puisque l’augmentation du paramètre c (+6,6%) est supérieure à celle du
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Figure 5.2: Comparaison des diffractogrammes pour les échantillons de la série
BiCuSe1−xTexO.
Figure 5.3: a : Evolution des paramètres de maille, a et c, en fonction de la fraction de
tellure dans BiCuSe1−xTexO ; b : Evolution de la position atomique, zBi, en
fonction de la fraction de tellure.
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Tableau 5.2: Paramètres de maille pour BiCuSe1-xTexO.
x a (Å) c (Å) zBi zCh
α1 (°) α2 (°) d(Cu-Ch) dplan(Cu-Ch)
(Ch-Cu-Ch) (Ch-Cu-Ch) (Å) (Å)
0 3,928 8,933 0,140 0,674 103,2 112,6 2,505 3,110
0.1 3,939 8,981 0,138 0,675 103,0 112,8 2,517 3,135
0.15 3,944 9,007 0,138 0,675 102,7 113,0 2,525 3,155
0.2 3,950 9,032 0,137 0,674 102,9 112,8 2,524 3,145
0.25 3,957 9,070 0,137 0,674 102,8 112,9 2,532 3,161
0.3 3,962 9,092 0,136 0,674 102,7 112,9 2,536 3,1670
0.35 3,968 9,121 0,135 0,674 102,6 113,0 2,542 3,179
0.4 3,975 9,155 0,134 0,675 102,3 113,2 2,552 3,203
0.5 3,985 9,210 0,133 0,676 101,8 113,5 2,568 3,240
0.65 4,004 9,311 0,130 0,677 101,1 113,8 2,593 3,297
0.75 4,015 9,376 0,129 0,677 100,7 114,0 2,607 3,326
0.9 4,030 9,461 0,129 0,679 99,9 114,4 2,631 3,385
1 4,031 9,518 0,128 0,680 99,5 114,7 2,646 3,420
paramètre a (+2,9%). Cette évolution anisotrope des paramètres de maille peut être
reliée à la structure en couche du composé. En effet, la substitution du sélénium par le
tellure au sein de la couche chalcogène étant isovalente, elle ne devrait pas avoir d’influence
sur la couche oxyde. Ainsi comme le montre les données du tableau 5.2, l’augmentation
de la distance Bi-O est de l’ordre de 1% ce qui limite donc fortement l’augmentation du
paramètre a par rapport au paramètre c. Dans le même temps, cette évolution anisotrope
des paramètres entraine une forte variation de la position du bismuth au sein de la couche
oxyde (de 0,140 dans BiCuSeO à 0,128 dans BiCuTeO). Cette variation de zBi couplée à
l’augmentation du paramètre c induit une augmentation des distances entre les couches,
telles que la distance entre les plans Bi et Ch et la distance Bi-Ch.
La substitution du sélénium par le tellure ayant lieu directement dans la couche chalco-
gène, l’étude approfondie des différents paramètres caractérisant les tétraèdres CuCh4 est
essentielle. La figure 5.4 représente l’évolution de trois de ces paramètres : la distance
entre les plans cuivre et chalcogène, la longueur de liaison Cu-Ch et les valeurs des angles
Ch-Cu-Ch.
La substitution du sélénium par le tellure, qui possède un rayon ionique supérieur, en-
traine une augmentation de la distance Cu-Ch avec la fraction de tellure. Cette distance
augmente de 5,3% entre BiCuSeO et BiCuTeO, comme le montre les résultats de la fi-
gure 5.4a. Il en va de même pour la distance entre les plans cuivre et chalcogène, qui elle
augmente de façon plus importante, 9,1%. Cette différence s’explique par le fait que la
variation du paramètre a avec l’insertion de tellure est « contrainte » par la couche BiO,
ce qui n’est pas le cas pour le paramètre c.
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Figure 5.4: a : Evolution de la longueur de liaison Cu-Ch et de la distance entre les plans
cuivre et chalcogène en fonction de la fraction de tellure ; b : Evolution de
l’angle α(Ch-Cu-Ch) en fonction de la fraction de tellure.
L’augmentation plus importante de la distance entre les plans Cu et Ch en comparaison
de la distance Cu-Ch entraine également un « étirement » des tétraèdres CuCh4 dans la
direction c avec l’augmentation de la fraction de tellure. Ainsi, l’introduction de tellure
provoque une augmentation de la distorsion des tétraèdres de la couche chalcogène, ce qui
pourrait être préjudiciable à l’augmentation de la mobilité des porteurs de charges avec
la substitution.
Malgré une augmentation globale des distances et des angles au sein de la couche [Cu2Ch2],
l’évolution de ces paramètres n’est pas linéaire. En effet, contrairement aux paramètres
de maille qui suivent une loi de Vegard de x = 0 à x = 1, les angles et les distances
caractéristiques de la couche chalcogène semblent suivre deux régimes distincts. Ainsi,
bien que pour x > 0,5 la variation des paramètres soit linéaire comme attendue, une
anomalie peut être observée pour 0,1 < x < 0,5. Pour ces fractions de tellure il semble
que la croissance des paramètres soit « gelée », particulièrement dans le cas des angles
Ch-Cu-Ch.
Ainsi, la substitution du sélénium par le tellure entraine une évolution locale de la struc-
ture de la couche CuCh. Par ailleurs, les résultats du chapitre 4 ont montré que les proprié-
tés électroniques de BiCuSeO sont principalement pilotées par cette couche chalcogène.
La substitution du chalcogène au sein de BiCuChO devrait donc également être accom-
pagnée d’une évolution importante de la structure de bande électronique du composé.
D’une part, l’augmentation de la distance Cu-Ch est relativement limitée par rapport à
92 5. Influence de l’ion chalcogène dans BiCuChO
la différence des rayons atomiques entre le sélénium et le tellure, ce qui pourrait entrainer
une augmentation de l’hybridation entre les orbitales Cu 3d- np Ch. Un élargissement
des niveaux antiliants de Cu+Ch est donc possible, ce qui entrainerait une augmentation
de la conductivité électrique entre BiCuSeO et BiCuTeO. D’autre part, l’introduction de
tellure peut entrainer une augmentation de la dispersion des bandes du haut de la bande
de valence, ce qui pourrait conduire à une diminution du pouvoir thermoélectrique et à
une augmentation de la mobilité des porteurs de charges.
5.4 Structure électronique
En parallèle des études expérimentales, des calculs ont été réalisés afin de connaitre les
différences qui peuvent exister au sein de la structure électronique entre les deux composés
bornes de la solution solide BiCuSeO-BiCuTeO. L’étude pour le composé BiCuTeO est
similaire à celle réalisée pour BiCuSeO, la première étape étant l’étude de la maille relaxée.
Les paramètres de maille de BiCuTeO obtenus par les calculs sont en bon accord avec
les valeurs expérimentales, avec a = 4,0961 Å et c = 9,8407 Å. Comme dans le cas de
BiCuSeO, les valeurs calculées sont légèrement surestimées avec un écart relatif entre ces
valeurs et les valeurs expérimentales de 1,4 et 3,4%, respectivement. Ces similitudes se
retrouvent également dans les positions atomiques. Ainsi pour BiCuTeO, les valeurs issues
des calculs sont z/cBi = 0,123 et z/cTe = 0,677, soit respectivement une contraction de
4,1 et 3,9% par rapport aux données expérimentales.
Les valences calculées dans le cas de BiCuTeO (tableau 5.3) sont de nouveau assez éloi-
gnées de celles attendues dans un modèle purement ionique, il existe donc de nouveau
différents types d’interaction au sein de la structure. La description de la structure élec-
tronique faite dans le cas de BiCuSeO s’applique donc toujours lorsque le sélénium est
substitué par le tellure.
Tableau 5.3: Valences calculées pour BiCuTeO.
Bi O Cu Te
1,383 -0,578 0,215 -1,020
Ainsi, avec une valence calculée de 0,215, le cuivre présente toujours un caractère fortement
métallique qui se retrouve également dans les valeurs de recouvrement au sein de la couche
chalcogène. En effet, les recouvrements de Mulliken (tableau 5.4) entre Cu-Cu et Cu-Te
sont toujours relativement élevés, ce qui est en accord avec le caractère plutôt covalent
de la liaison Cu-Ch. Ainsi, la substitution du sélénium par le tellure n’entraine pas de
changement sur la nature des liaisons au sein de cette couche.
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Tableau 5.4: Recouvrement des populations de Mulliken et distances interatomiques
obtenues par le calcul pour BiCuTeO.
Element 1 Element 2 Recouvrement Distance Ecart relatif
de Mulliken calculée (Å) entre Distance
Bi O 0,009 2,377 +0,9%
Te 0,021 3,501 +3,1%
Cu Se 0,116 2,691 +1,7%
Cu 0,049 2,896 +1,4%
Par ailleurs, l’introduction du tellure ne modifie pas non plus la nature de liaisons inter-
couches. En effet, avec un recouvrement de Mulliken égal à 0,021 entre le bismuth et le
tellure, la liaison entre deux couches de natures distinctes présente toujours un caractère
iono-covalent. La faible diminution du recouvrement entre Bi et Te par rapport à celui
calculé dans le cas de Bi et Se s’explique par une surestimation plus importante de la
distance interatomique Bi-Te (dans le cas de Bi-Se, la distance était en effet surestimée
de 2,6% contre 3,1% dans le cas de Bi-Te).
En revanche, il semble que la substitution du sélénium par le tellure entraine une dimi-
nution du caractère ionique des liaisons Bi-O au sein de la couche oxyde. En effet, le
recouvrement de Mulliken entre Bi et O est multiplié par deux dans le cas de BiCuTeO
par rapport à celui obtenu pour BiCuSeO. Les distances interatomiques calculées étant,
dans les deux cas, en bon accord avec les distances expérimentales, l’augmentation du
recouvrement est uniquement dû à l’influence du tellure dans la structure. Ainsi, bien que
cette augmentation ne remette pas en cause le caractère ionique des liaisons au sein des
couches oxydes, il semble qu’elle soit influencée par la nature du chalcogène.
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Figure 5.5: Densité d’états au niveau de Fermi pour BiCuTeO.
En accord avec les résultats de la littérature la substitution du sélénium par le tellure
n’entraine pas de changement radical de la structure électronique. Ainsi comme présenté
sur la figure 5.5, l’allure de la densité d’états pour BiCuTeO est semblable à celle obtenue
pour BiCuSeO. La contribution des états 6p du bismuth étant toujours majoritaire dans
le bas de la bande de conduction. De même, le haut de la répartition des états dans la
bande de valence est elle aussi similaire à celle de BiCuSeO, avec une contribution toujours
quasiment exclusive des états 3d Cu-np Ch. Néanmoins, l’introduction du tellure entraine
un élargissement des niveaux antiliants Cu-Ch dans le haut de la bande valence. Une
dispersion de bandes plus importante pour les niveaux hybridés de Cu-Ch est également
constatée pour BiCuTeO par rapport à BiCuSeO.
5.5 Etudes des propriétés de transport électrique
5.5.1 Résistivité électrique
L’étude de BiCuSeO a montré qu’il était difficile de contrôler la stœchiométrie exacte
en cuivre du composé ce qui entraine un dopage involontaire. Ce dopage involontaire se
traduit en résistivité électrique par un comportent métallique des échantillons. De plus,
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une anomalie autour de 260K est présente pour BiCuSeO, cette anomalie disparaissant
avec le dopage sur le site du bismuth.
La figure 5.6 représente l’évolution de la résistivité électrique de BiCuTeO en fonction de
la température. Comme pour BiCuSeO, un comportement métallique est observé pour cet
échantillon. Le mode de synthèse étant le même pour BiCuTeO et BiCuSeO, le dopage
involontaire présent pour le composé au sélénium est également possible pour le composé
au tellure.
Figure 5.6: Evolution de la résistivité électrique en fonction de la température pour
BiCuTeO à 0T et 9T.
Néanmoins, contrairement à BiCuSeO, BiCuTeO ne présente aucune anomalie significative
de résistivité électrique quelle que soit la température ou le champ magnétique. Il semble
donc que l’anomalie à 260K, présente pour BiCuSeO, soit liée au sélénium et/ou à une
géométrie particulière des tétraèdres CuCh4.
La substitution du sélénium par le tellure permet, de plus de diviser par 15 la résistivité
électrique de l’échantillon, de 0,11 Ω.cm pour Ch = Se à 0,006 Ω.cm pour Ch = Te. Cette
diminution est cohérente avec l’augmentation de l’hybridation entre les états antiliants
Cu-Ch lorsque le sélénium est substitué par le tellure.
Le comportement de BiCuTeO étant proche de celui de BiCuSeO, une évolution monotone
de la résistivité électrique est attendue pour les différents composés de la solution solide
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BiCuSe1-xTexO. Néanmoins, les premiers résultats obtenus pour les faibles fractions de
tellure ont montré que celles-ci ne présentent pas le même comportement. En effet, comme
le montre les résultats de la figure 5.7, pour les fractions de tellure inférieures ou égales
à 0,5, une augmentation de la résistivité électrique avec la diminution de la température
est constatée.
Figure 5.7: Evolution de la résistivité électrique en fonction de la température pour les
échantillons de la solution solide BiCuSe1−xTexO.
En revanche, pour x > 0,5, un comportement métallique, classique de ce type de composé,
est observé. La transition présente au sein des échantillons avec de faibles fractions de
tellure n’évolue pas en fonction du champ magnétique comme l’ont montré les mesures
de magnétorésistance. Par ailleurs, les échantillons qui comportent cette transition en
résistivité électrique correspondent aux mêmes fractions de dopage que ceux présentant
une évolution non linéaire des paramètres des tétraèdres CuCh4, comme le montre la
figure 5.8.
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Figure 5.8: Evolution de la résistivité électrique en fonction de la fraction de tellure à
300K pour les échantillons de la solution solide BiCuSe1−xTexO.
Ainsi, l’évolution de la résistivité électrique entre x = 0,1 et x = 0,5 n’est pas monotone ;
celle-ci augmente, passe par un maximum autour de x = 0,2 puis diminue. Pour x > 0,5,
la diminution de la résistivité électrique devient monotone. L’étude en chaleur spécifique
des échantillons de la série BiCuSe1-xTexO ne montre aucune différence de comportement
par rapport à BiCuSeO, le coefficient de Sommerfeld, γ étant égal à 0 quelle que soit la
fraction de tellure. Ces résultats sont cohérents avec un niveau de Fermi très proche du
haut de la bande de valence et donc à une densité d’état faible.
Cet accroissement rapide de la résistivité électrique pour certaines fractions de tellure peut
être parfaitement décrit en utilisant un modèle de type semi-conducteur, c’est-à-dire :
σ = σ0e−Ea/kT (5.7)
avec Ea, l’énergie d’activation et sv la conductivité électrique. Ainsi, comme le montre les
résultats de la figure 5.9, l’évolution de ln(ρ/ρ300) en fonction de 1/T est linéaire entre T
= 100K et T = 300K, pour x compris entre 0,1 et 0,5. L’énergie d’activation, figure 5.9b,
obtenue à partir des régressions linéaires diminue légèrement avec l’augmentation de la
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Figure 5.9: Représentation du comportement semi-conducteur des échantillons de la sé-
rie BiCuSe1−xTexO pour des fractions de tellure comprises entre 0,1 et 0,5
avec leur régression linéaire ; b : Energie d’activation en fonction de la frac-
tion de tellure.
fraction de tellure, Ea = 28 meV (x = 0,1) jusqu’à Ea = 10 meV (x = 0,5). Il semble donc
que l’anomalie observée pour les basses fractions de tellure corresponde à l’ouverture d’un
faible gap dans la densité d’état électronique au niveau de Fermi, celui-ci disparaissant
pour les fortes concentrations de tellure.
Afin de mieux comprendre l’origine de cette transition en résistivité électrique, des échan-
tillons de la série BiCuSe1-xTexO ont été dopés sur le site du bismuth par du strontium.
Les paramètres de mailles des échantillons de cette nouvelle série évoluent de façon mo-
notone avec la fraction de tellure, cependant cette évolution n’est pas linéaire pour les
faibles fractions de tellure (<0,5).
De manière similaire à ce qui a été observé pour les échantillons de la série Bi1-xSrxCuSeO,
le dopage au strontium entraine une forte diminution de la résistivité électrique (figure
5.10). Néanmoins, l’évolution de la résistivité électrique en fonction de la température
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Figure 5.10: Evolution des propriétés structurales et électroniques (a : évolution des
paramètre de maille a et c ; b : évolution de l’angle Ch-Cu-Ch ; c : évolution
de la résistivité électrique) en fonction de la fraction de tellure pour la
solution solide BiCuSe1−xTexO ; d : évolution de la résistivité électrique en
fonction de la température.
pour Bi0,9Sr0,1CuSe0,75Te0,25O et dans une moindre mesure pour Bi0,9Sr0,1CuSe0,5Te0,5O
présente toujours une transition métal – semi-conducteur. Cette transition est toutefois
beaucoup moins marquée en comparaison de ce qui est observé pour les échantillons de
la solution solide BiCuSe1-xTexO.
Bien que la transition métal-semi-conducteur observée pour les fractions de tellure infé-
rieures à 0,5 semble fortement liée à la structure de la couche chalcogène, ces nouveaux
résultats tendent à montrer que cette transition est également dépendante de la position
du niveau de Fermi au sein de la densité d’état électronique.
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5.5.2 Pouvoir thermoélectrique et facteur de puissance
Le pouvoir thermoélectrique des échantillons de la série BiCuSe1-xTexO représenté dans
la figure 5.11 décroit de façon monotone avec l’augmentation de la fraction de tellure, la
dépendance en température étant celle d’un métal ou d’un semi-conducteur «classique»
suivant la fraction de tellure. Tous les échantillons de la série présentent un coefficient
Seebeck positif, comme c’est le cas pour BiCuSeO, et aucune anomalie n’est constatée
dans toute la gamme de température, quelle que soit la fraction de tellure.
Figure 5.11: Evolution du pouvoir thermoélectrique (S) en fonction de la fraction de
tellure pour les échantillons de la solution solide BiCuSe1−xTexO à 300K ;
Evolution du pouvoir thermoélectrique en fonction de la température pour
BiCuSe0,8Te0,2O.
En revanche, à température ambiante les valeurs du pouvoir thermoélectrique présentent
une forte dispersion notamment pour les fractions de tellure comprises entre x = 0,15
et x = 0,4. Ces échantillons possèdent une résistivité électrique relativement élevée en
comparaison des autres échantillons de la série, ce qui pourrait expliquer cette dispersion
des valeurs. En effet, le pouvoir thermoélectrique est plus difficile à mesurer dans le cas
d’échantillons plus résistifs. De plus, plus la conductivité thermique des composés est
faible plus il est difficile de mesurer le pouvoir thermoélectrique. Or il a été montré que
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cette famille de composé présente une conductivité thermique faible, celle-ci étant, d’après
les résultats précédant, minimale pour des fractions de tellure voisines de 0,3.
Les échantillons de la solution solide BiCuSe1-xTexO présentent un pouvoir thermoélec-
trique compris entre 433 µV.K-1 et 166 µV.K-1 pour BiCuSeO et BiCuTeO, respective-
ment. Cette diminution du coefficient Seebeck est cohérente avec une augmentation de la
dispersion des bandes avec la substitution du sélénium par le tellure, qui conduit à une
diminution de la masse effective et donc à une diminution du pouvoir thermoélectrique.
Figure 5.12: Evolution du facteur de puissance (PF) en fonction de la fraction de tellure
pour les échantillons de la solution solide BiCuSe1−xTexO à 300K.
Pour les faibles fractions de tellure, x < 0,5, le facteur de puissance diminue d’un ordre de
grandeur en raison de la forte augmentation de la résistivité électrique constatée pour ces
échantillons (figure 5.12). Néanmoins, pour des fractions de tellure supérieures à 0,5, la
diminution du pouvoir thermoélectrique est compensée par l’augmentation de la conduc-
tivité électrique, ce qui conduit à une augmentation importante du facteur de puissance.
Ainsi, pour BiCuSe0,1Te0,9O, le facteur de puissance est supérieur à 0,5 mW.m-1.K-1 à
température ambiante. Ces valeurs sont proches de celles obtenues pour les échantillons
de la série Bi1-xAxCuSeO (A = Sr ou Ba) bien que pour les composés de la solution solide,
la concentration de porteurs de charges n’ait pas été optimisée.
En revanche, comme le montre les résultats de la figure 5.13, dans le cas des échantillons de
la solution solide Bi0,9Sr0,1CuSe1-xTexO, le dopage sur le site du bismuth par le strontium
entraine une diminution du pouvoir thermoélectrique en comparaison de l’échantillon non
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Figure 5.13: Evolution du pouvoir thermoélectrique (S) et du facteur de puissance(PF)à
300K en fonction de la fraction de tellure pour la solution solide
Bi0.9Sr0.1CuSe1−xTexO.
dopé. Cette forte diminution combinée à une résistivité électrique relativement élevée ne
permet pas d’augmenter le facteur de puissance des échantillons, ceux-ci présentant des
valeurs de PF inférieures à BiCuSeO non dopé.
5.6 Conclusion
Les résultats présentés ici montrent donc que les propriétés électriques des échantillons de
la série BiCuSe1-xTexO dépendent fortement de la fraction de tellure. En effet, bien que
les résultats théoriques tendent à montrer qu’avec des fractions de tellure voisines de 0,3,
il pourrait être possible d’atteindre une conductivité thermique minimale, les résultats
expérimentaux montrent que les échantillons contenant des fractions de tellure élevées
possèdent les meilleures propriétés électriques. En effet, les échantillons ayant une fraction
de tellure inférieure à 0,5 présentent un comportement semi-conducteur et possèdent une
résistivité électrique élevée. Ainsi, l’optimum de facteur de puissance est présent dans des
échantillons contenant une grande fraction de tellure tels que BiCuSe0,1Te0,9O.
Au vue de ces résultats et des résultats obtenus pour la solution solide Bi0,9Sr0,1CuSe1-xTexO,
il semble qu’un dopage sur le site du bismuth serait plus prometteur sur des échantillons
contenant une grande fraction de tellure.
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Par ailleurs, l’insertion du tellure dans la structure entraine une augmentation de la dis-
torsion des tétraèdres de la couche chalcogène ce qui est préjudiciable à la mobilité des
porteurs. Au vue de ces résultats, il serait donc intéressant d’envisager l’étude de la
solution solide entre BiCuSeO et BiCuSO. En effet, contrairement au tellure le soufre
possède un rayon inférieur à celui du sélénium, ce qui pourrait éventuellement permettre
de diminuer la distorsion des tétraèdres CuCh4. Ainsi, bien que BiCuSO présente une
conductivité électrique supérieure à celle de BiCuSeO, l’augmentation de la mobilité des
porteurs pourrait permettre d’augmenter le facteur de puissance du matériau. Par ailleurs,
la température de stabilité de BiCuSO est supérieure à celle de BiCuSeO. Ainsi, la tempé-
rature maximum de fonctionnement de BiCuChO est plus élevée dans le cas où Ch = S or
comme au sein de ces composés, le ZT augmente avec la température, BiCuSO pourrait,
a priori, atteindre des ZT plus élevés.
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6.1 Introduction
Il a été montré dans les chapitres précédents que BiCuSeO est un composé prometteur en
vue d’applications dans le domaine de la thermoélectricité pour une gamme de tempéra-
tures comprise entre 650 et 900K environ. En effet, bien que le composé pur possède un
facteur de mérite assez limité, sa très faible conductivité thermique est un réel atout du
point de vue de la thermoélectricité. De plus, les voies d’optimisation pour ce composé
étant nombreuses, il est possible d’envisager des améliorations importantes de ses proprié-
tés électriques et donc de son facteur de mérite. Ainsi, depuis quatre ans qu’il est étudié
pour ses propriétés thermoélectriques, son ZT a quasiment été triplé passant de 0,4 pour
le matériau non dopé à 1,1 pour Bi0,875Ba0,125CuSeO [117] à 923K, grâce notamment à
l’optimisation de la concentration des porteurs de charges ou encore la diminution de la
taille des grains.
Cependant, le facteur de mérite n’est pas le seul critère pour définir un bon matériau
thermoélectrique. En effet, pour envisager des applications industrielles d’autres facteurs
importants doivent être pris en compte tels que le coût de fabrication, la stabilité du
module en exploitation, etc.
Ainsi, dans ce chapitre nous allons essayer d’aller plus loin que la recherche du meilleur
ZT en nous intéressant à des aspects plus « concrets » du matériau afin de déterminer si
celui-ci possède un avenir au niveau industriel ou non.
6.2 Procédé alternatif de synthèse
Pour envisager l’application sous forme de module thermoélectrique d’un matériau, il
est crucial de réfléchir à son industrialisation. En effet, un matériau dont le procédé
de synthèse est particulièrement contraignant pourra difficilement être produit à grande
échelle et sa production sera un coût supplémentaire non négligeable.
BiCuSeO s’inscrit, à première vue, dans cette catégorie puisqu’il présente un processus
de synthèse relativement limitant. En effet, la synthèse de BiCuSeO nécessite des étapes
de chauffage longues et à des températures élevées. De plus, ce composé est préparé et
synthétisé sous atmosphère d’argon que ce soit lors des pesées en boite à gants ou pour
les traitements thermiques en tubes scellés. Dans le but de contourner cette limitation,
un nouveau processus de synthèse a été mis au point dans notre laboratoire [125] dans le
cadre d’un stage ingénieur co-encadré par David Bérardan et moi-même.
Ce nouveau processus, qui va être présenté au cours de ce paragraphe, permet de syn-
thétiser le matériau à l’air libre, à température ambiante et dans des temps relativement
cours par rapport au processus conventionnel.
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6.2.1 Méthode de synthèse : broyage mécanique
Les précurseurs de synthèse pour BiCuSeO sont identiques à ceux utilisés dans une syn-
thèse classique, c’est-à-dire Bi2O3, Bi, Cu, Se, Te et A2+O sous forme de poudres (pureté
≥99,5%). Après avoir été pesées avec précision, ces poudres sont placées dans une jarre de
broyage de 20 mL. Afin de préserver les précurseurs et du fait de leur toxicité, les pesées
et la fermeture de la jarre se font au sein de la boite à gant.
Le broyage mécanique se fait à l’aide d’un broyeur de type Fritsch «Pulverisette 7 pre-
mium line», celui-ci contient deux jarres : l’une avec les précurseurs, l’autre servant de
contrepoids. En plus d’une rotation des jarres sur un axe (1 ;-1), la jarre peut également
tourner sur elle-même dans les deux sens de rotation. Le broyage des précurseurs au sein
de la jarre se fait en présence de n billes.
Sur cette pulvérisette plusieurs types de jarre sont possibles suivant la dureté des ma-
tériaux à broyer. Lors de nos premiers tests, une jarre et des billes en agate ont été
utilisées. Cependant, une diminution de la taille des billes par deux et une contamination
des poudres avec de la silice ont montré que l’agate n’était pas le matériau idéal. Les
essais suivants ont donc été réalisés avec des jarres et des billes en acier, cette fois aucune
dégradation et/ou contamination n’a été observée (rayons X, EDX et DSC).
Afin d’éviter tout échauffement au sein de la jarre, le temps effectif de broyage est divisé
en plusieurs cycles de broyage. Un cycle de broyage est alors défini comme étant la somme
du temps de broyage et du temps de pause tel que 1 cycle = 5 min broyage + 10 min de
pause, les temps de broyage n’excèdent pas 5 min, les temps de pauses eux peuvent varier
entre 5 et 10 min.
L’optimisation de cette méthode de synthèse passe par l’optimisation de plusieurs para-
mètres tels que le ratio entre la masse de précurseurs et la masse de billes (m/mb, m =
4g), la vitesse de broyage ou encore le temps de broyage effectif (nombre de cycle). Les
résultats de la synthèse sont suivis par diffraction des rayons X.
La figure 6.1 présente l’évolution des diffractogrammes en fonction du temps de broyage
pour un échantillon broyé à une vitesse de 400 rpm et avec un ratio m/mb égal à 1/4.
Les résultats de la figure montrent que pour des temps de broyage inférieurs à 90 min,
les pics présents sur les diffractogrammes correspondent aux précurseurs (notamment
Bi2O3). Néanmoins, avec l’augmentation du temps de broyage, le pic principal de la phase
1111 (BiCuSeO) à 2θ = 30,3° apparait clairement. Les pics appartenant à la phase 1111
deviennent alors majoritaires tandis que ceux appartenant aux précurseurs diminuent
jusqu’à disparaitre complètement pour un temps de broyage égal à 7,5 h.
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Figure 6.1: Diagrammes de diffraction X pour BiCuSeO en fonction du temps de broyage
(400rpm, ratio 1/4).
Les affinements par la méthode de Rietveld pour les diffractogrammes des échantillons
broyés pendant 6h et 7,5 h sont présentés dans les figures 6.2 et 6.3. Dans le premier
cas, la phase BiCuSeO est la phase principale, la majorité des pics étant indexés dans la
structure de type ZrCuSiAs. Néanmoins, un pic supplémentaire est observé autour de 2θ =
27,4°, il correspond à une phase secondaire de Bi2O3. La présence de ce pic de diffraction
est un bon indicateur de la qualité de l’échantillon. En effet, il peut être détecté par
diffractométrie des rayons X pour des fractions atomiques de Bi2O3 allant jusqu’à 0.5%.
Pour de telles quantités d’impureté, la fraction atomique de précurseurs n’ayant pas réagi
se situe au voisinage de 3% atm, en supposant la relation :
1/3 Bi2O3 +1/3 Bi + Cu + Se = BiCuSeO
L’augmentation du temps de broyage jusqu’à 7,5h, comme le montre les résultats de la
figure 6.3, permet d’obtenir un échantillon monophasé, le pic de phase secondaire ayant
disparu, (soit moins de 0,5% atm de Bi2O3).
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Figure 6.2: Diagramme de diffraction X et affinement par la méthode de Rietveld de
BiCuSeO (400rpm, ratio 1/4, 6h).
Figure 6.3: Diagramme de diffraction X et affinement par la méthode de Rietveld de
BiCuSeO (400rpm, ratio 1/4, 7,5h).
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Par ailleurs, des analyses DSC sous atmosphère d’argon ont également été réalisés sur ces
échantillons afin de s’assurer qu’aucune phase supplémentaire, non visible en rayons X
(Se, Bi ou CuSe nanocristallin), ne soit présente. Comme le montre la figure 6.4, aucun
signal n’est observé que se soit en montée ou en descente, confirmant que les échantillons
sont monophasés. De plus, les résultats en ATD et ATG montrent que l’échantillon est
stable jusqu’à 873K, aucun changement de phase ou de volatilisation d’un élément n’est
observé.
Figure 6.4: Analyse DSC de BiCuSeO (400rpm, ratio 1/4, 7,5h), les fléches indiquent les
températures théoriques de fusion et de décomposition.
Les paramètres de mailles obtenus pour cet échantillon sont a = 3,928 Å et c = 8,950 Å.
Pour le paramètre a, la valeur obtenue est identique à celle d’un échantillon synthétisé
par voie classique, dans le cas du paramètre c, en revanche, la valeur est 0,3% plus grande.
Cette faible déviation peut être expliquée par la méthode de synthèse qui dans le cas du
broyage mécanique entraine une diminution de la taille des grains, leur taille est estimée
à environ 15 nm à partir des affinements par la méthode de Rietveld. Comme dans le cas
d’une synthèse classique, une fois la phase obtenue, une étape de frittage est nécessaire
afin d’obtenir les matériaux densifiés. Les poudres synthétisées par broyage mécanique
sont donc densifiées par frittage SPS, 10 min à 850K.
Les clichés MEB de la figure 6.5 confirment que les échantillons sont denses à plus de 94%.
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Figure 6.5: Clichés MEB de BiCuSeO après SPS (400rpm, ratio 1/4, 7,5h).
De plus, la taille des plaquettes est de l’ordre de 200-400 nm dans la direction (a,b) et de
l’ordre de 100 nm dans la direction c, ce qui est en bon accord avec les résultats obtenus
sur des échantillons synthétisés par voie classique avec une étape de broyage mécanique
avant SPS [117]. Par ailleurs le frittage SPS, en plus de densifier le composé, permet
d’améliorer la cristallinité du matériau. Le frittage entraine également une augmentation
de la taille des grains. Ainsi, comme le montre les résultats de la figure 6.6, la largeur des
pics de diffraction après SPS est très fortement diminuée. Les résultats des affinements
par la méthode de Rietveld montrent qu’il n’existe plus de différence de paramètre de
maille entre les échantillons obtenus par les deux voies de synthèse.
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Figure 6.6: Diagramme de diffraction X et affinement par la méthode de Rietveld de
BiCuSeO après SPS.
Ces différents résultats montrent donc qu’il est possible d’obtenir un composé monophasé
par broyage mécanique, celui-ci présentant des paramètres de mailles identiques à un
composé obtenu par voie classique. La deuxième partie de l’étude consiste maintenant à
optimiser les conditions de synthèse.
6.2.2 Optimisation de la méthode
Au cours des premiers tests, les précurseurs ont été protégés de tout contact avec l’air
comme c’est le cas pour une synthèse classique. En effet, en plus de peser les précurseurs
au sein de la boite à gants, le broyage se faisait également en atmosphère d’argon puisque
la jarre était ouverte/fermée au sein de la boite à gants. Néanmoins, des expériences
supplémentaires ont permis de montrer que des synthèses à l’air (pesée des poudres,
ouverture/fermeture de la jarre sous air) permettent d’obtenir les mêmes résultats, aucune
différence n’étant détectée dans les diffractogrammes de ces échantillons par rapport à ceux
synthétisés sous argon, ni dans les propriétés de transport. De plus, aucune dégradation
n’est constatée lorsque les poudres obtenues par broyage mécanique sont conservées sous
air ou sous air humide (diffraction des rayons X effectué après un mois de stockage en
atmosphère non contrôlée).
Les paramètres qui ont été optimisés au cours de cette étude sont la vitesse de rotation,
le temps de broyage et le ratio masse de poudre sur masse de billes. L’indicateur utilisé
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pour comparer les différents résultats entre eux est la fraction de BiCuSeO obtenue après
chaque synthèse. Cette fraction est calculée à partir des affinements par la méthode de
Rietveld effectués pour chaque composé. La figure 6.7 regroupe ces principaux résultats.
Pour des ratios m/mb élevés (3/2), l’obtention de la phase BiCuSeO est très limitée
(fractions < 30-40%) et ce quels que soient la vitesse ou le temps de broyage (jusqu’à
10h). En revanche, la réduction du ratio m/mb permet d’accroitre significativement la
fraction de BiCuSeO obtenue. Ainsi, avec une vitesse de broyage de 400 rpm, la fraction
de composé augmente continuellement avec l’augmentation du temps de broyage jusqu’à
l’obtention de composés monophasés pour des temps de broyage supérieurs à 8h.
Dans le même temps, l’augmentation de la vitesse de broyage permet de diminuer le temps
de broyage nécessaire à l’obtention de l’échantillon monophasé. Ainsi, ce temps minimum,
noté Tmin est pour des vitesses de broyage de 600 rpm et 800 rpm respectivement égal à
6,5h et 5h. Par ailleurs, des Tmin encore plus faibles sont obtenus lorsque le ratio m/mb
est de nouveau réduit. Ainsi, avec un ratio égal à 1/7, il suffit de 3h à des vitesses de
broyage de 400 ou 600 rpm pour synthétiser le composé monophasé et seulement 2h pour
une vitesse de 800 rpm. En revanche, pour cette vitesse de broyage, 800 rpm, l’évolution
de la fraction de BiCuSeO en fonction du temps de broyage passe par un optimum avant
de décroitre pour des durées supérieures à 5h. En effet, au delà de 5h pour des vitesses de
broyage élevées, la qualité de l’échantillon se dégrade et de nouvelles phases d’impuretés
apparaissent telles que Bi.
Figure 6.7: Evolution de la fraction molaire de BiCuSeO en fonction du temps de broyage
pour des vitesses de broyage et des ratios m(poudre)/m(billes) donnés.
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A partir de ces différents résultats il est donc possible de connaitre les conditions optimales
de synthèse qui sont : ratio m/mb de 1/7, une vitesse de broyage de 600 rpm et des temps
de broyage effectif compris entre 3 et 7h. Ces conditions permettent d’obtenir, de façon
reproductible, des composés BiCuSeO monophasés.
Cependant, il a été montré dans les chapitres précédant que le composé BiCuSeO, bien que
prometteur, présente des propriétés thermoélectriques relativement limitées. En effet, les
meilleurs ZT pour les composés de cette famille sont obtenus après un dopage aliovalent
sur le site du bismuth. C’est pourquoi des travaux complémentaires ont été réalisés afin
d’étendre cette nouvelle méthode de synthèse aux composés dopés.
La synthèse des composés de la série Bi1-xBaxCuSeO (x compris entre 0 et 0,15) a donc été
réalisée à partir des conditions de broyage optimum trouvées dans le cas de l’échantillon
pur. Les résultats obtenus par diffraction des rayons X permettent de montrer que pour
tous les échantillons de la série, l’ensemble des pics de diffraction peut être indexé dans
la structure de type ZrCuSiAs, les composés étant donc monophasés.
Figure 6.8: Evolution des paramètres de mailles a et c en fonction de la fraction de
barium pour Bi1−xBaxCuSeO.
De plus, les paramètres de maille obtenus par affinement par la méthode de Rietveld sont
cohérents avec ceux obtenus pour des échantillons synthétisés par voie classique, l’intro-
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duction du barium sur le site du bismuth entrainant un accroissement des paramètres de
maille par rapport à l’échantillon non dopé (figure 6.8).
Il est donc possible de synthétiser les composés de la famille BiCuSeO par broyage méca-
nique dans des conditions plus favorables (température ambiante, sous air, courte durée)
que lors d’une synthèse classique. Cette méthode de synthèse peut être facilement étendue
à tous les échantillons de la famille ou à la production de quantité plus importantes par
un ajustement des paramètres de broyage (temps broyage, vitesse de broyage ou ratio
masse (poudre)/masse (bille)).
Les propriétés de transport électrique de ces échantillons ont également été mesurées afin
de vérifier que la méthode de synthèse n’a pas d’influence. Pour BiCuSeO issu du broyage
mécanique, la concentration de porteurs de charges à 300K est égale à 2,2.1018 cm-3. Cette
valeur est du même ordre de grandeur que celles mesurées dans les échantillons classiques
et semble montrer que le dopage involontaire (lacune de cuivre) est de nouveau présent.
Les valeurs du pouvoir thermoélectrique et de la résistivité électrique, respectivement 310
µV.K-1 et 70 mΩ.cm, sont elles aussi cohérentes avec les valeurs mesurées dans le cas des
échantillons obtenus par synthèse classique. Ces résultats se retrouvent également dans les
échantillons dopés au barium, la concentration de porteurs de charges mesurée augmentant
avec la fraction de dopant. Cette augmentation entraine une diminution de la résistivité
électrique et du pouvoir thermoélectrique avec le dopage. Le facteur de puissance est ainsi
augmenté, à température ambiante, de 130 µW.K-2 à 450 µW.K-2 pour les échantillons
dopés au barium. Ces résultats sont de nouveau du même ordre de grandeur que ceux
obtenus pour les échantillons synthétisés par voie classique (tableau 6.1).
Tableau 6.1: Propriétés de transport électrique des échantillons obtenus par broyage
mécanique et par synthèse classique.
300K Synthèse par Synthèse parvoie classique broyage mécanique
Concentration de porteurs 2,9.1018 2,2.1018de charges (cm-3)
Facteur de Puissance 130-210 130(µW.K-2 )
La synthèse par broyage mécanique n’influe donc pas sur les propriétés électroniques
des échantillons. Par ailleurs, cette méthode de synthèse peut permettre de diminuer
la conductivité thermique, par le biais d’une diminution de la taille des grains, ce qui
aboutirait, en conservant des propriétés électroniques identiques, à une augmentation du
facteur de mérite.
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6.3 Stabilité chimique
Une autre limitation importante pour les matériaux thermoélectrique concerne leur sta-
bilité chimique et thermique à l’environnement. En effet, beaucoup de composés thermo-
électriques, notamment les intermétalliques [126, 127], présentent des températures d’oxy-
dation relativement faibles en comparaison de leurs gammes de températures optimales
d’utilisation. C’est le cas par exemple des skutterudites de types CoSb3 qui possèdent des
ZT supérieurs à 1 autour de 900K mais présentent une température d’oxydation de 653K.
Ainsi, pour être utilisés sous forme de modules, ces matériaux doivent être recouverts
d’une couche protectrice [128] ou alors être utilisé en atmosphère contrôlée [129]. En plus
d’avoir une influence sur les propriétés thermoélectriques, ces différents ajustements en-
trainent également un coup de fabrication supplémentaire. Il est donc important d’étudier,
au même titre que les propriétés thermoélectriques, la stabilité chimique d’un matériau.
Les composés de la famille BiCuSeO présentant leurs meilleurs ZT pour des températures
comprises entre 600-900K, une étude de stabilité chimique du matériau sous différentes at-
mosphères a été entreprise au cours de ma thèse, les résultats préliminaires sont présentés
dans ce paragraphe.
En règle générale, les matériaux intermétalliques sont présentés comme peu stables sous
air contrairement aux oxydes. Notre composé se situant à la frontière de ces deux grandes
familles avec sa couche chalcogène et sa couche oxyde, il est possible d’envisager que cette
couche oxyde lui confère une meilleure stabilité qu’à un intermétallique « classique ».
6.3.1 Influence de l’atmosphère sur BiCuSeO
Dans un premier temps, des études en atmosphère inerte ont été entreprises afin de s’as-
surer de la stabilité du composé. Ainsi, les mesures de thermogravimétrie effectuées en
atmosphère d’argon, jusqu’à 873K n’ont montré aucun changement significatif du com-
posé, pas de gain ou de perte en masse ou encore de modification de la structure. Le
composé BiCuSeO est donc stable jusqu’à 873K sous atmosphère inerte.
La seconde partie de l’étude a été centrée sur l’étude de la stabilité chimique du composé
sous air. Dans un premier temps, une analyse thermogravimétrique (ATG) a donc été réa-
lisée sur le matériau massif entre 300 et 873K afin de mettre en évidence le comportement
sous atmosphère oxydante du composé.
Comme le montre les résultats de la figure 6.9, un gain de masse est clairement visible
autour de 740K. Par ailleurs, un zoom autour de 600K permet de mettre en évidence
un autre gain de masse, plus faible. L’échantillon oxydé à 873K sous air a également
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Figure 6.9: Analyse thermogravimétrique de 300K à 873K pour BiCuSeO sous air.
Figure 6.10: Diagramme de diffraction X (sur poudre) de BiCuSeO après un cycle ther-
mique de 300K à 873K sous air.
été étudié par diffraction des rayons X sous forme de poudre broyée, le diagramme de
diffraction étant présenté sur la figure 6.10.
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Les résultats obtenus par diffraction des rayons X ont montré que la phase BiCuSeO est
toujours la phase majoritaire. Cependant, des pics supplémentaires ont également été mis
en évidence, indiquant la présence de deux nouvelles phases, ce qui est cohérent avec les
gains de masse observés en ATG. L’une des deux phases secondaires, présente en quantité
importante, peut être indexée comme une phase Bi2O5Se. La deuxième phase secondaire
observée, CuO, n’est visible qu’au travers d’un nombre limité de pics et ne représente
qu’une faible fraction du matériau (figure 6.10).
6.3.2 Etude de l’influence de la température sur BiCuSeO et
mécanismes d’oxydation
Les premières études effectuées sous air ont montré que l’oxydation du composé BiCuSeO
se fait en deux étapes, les phases issues de cette oxydation étant Bi2O5Se et CuO. Afin de
mieux comprendre l’influence de la température et les différents mécanismes d’oxydation
qui sont en jeu, des mesures isothermes ont été réalisées, le tableau 6.2 présente une
partie de ces expériences. Pour chaque mesure les échantillons de BiCuSeO sont sous
forme «bulk» et sont placés sous un flux d’air de 20 mL/min.
Tableau 6.2: Isothermes réalisées pour l’étude de stabilité de BiCuSeO sous air.
Température de palier (K) Temps de palier (h)
573 24/48/168
623 48
673 24/48
723 48
773 24/48
Les températures des isothermes ont été choisies à partir des résultats obtenus en analyse
thermogravimétrique.
6.3.2.1 Résultats préliminaires
L’analyse thermogravimétrique effectuée sur BiCuSeO entre 300K et 873K a montré
qu’une première couche d’oxydation se forme aux alentours de 600K. Les premières me-
sures isothermes ont donc été réalisées à 573K, c’est-à-dire à une température inférieure
à celle du premier gain de masse en ATG. Les échantillons sous forme « bulk » ont été
placés sous un flux d’air pour des durées de palier variables (24h, 48h et 168h). Les ré-
sultats ATG n’ont montré aucun gain de masse significatif pour les différentes durées, les
variations de masses étant du même ordre de grandeur que l’incertitude de la mesure. Des
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analyses complémentaires de diffractions des rayons X (goniomètre et rasant) ainsi que
MEB-EDX ont donc été réalisées sur ces différents échantillons.
Dans le cas des échantillons exposés à un flux d’air pendant 24h et 48h à 573K, les analyses
par diffraction des rayons X et par MEB-EDX n’ont pas permis de mettre en évidence
l’apparition d’une nouvelle phase, que ce soit au cœur ou à la surface de l’échantillon,
comme le montre les résultats de la figure 6.11. En effet, la répartition des fractions
atomiques mesurées par analyse EDX est similaire à celle obtenue sur des échantillons
non oxydés conservés en boite à gant.
Figure 6.11: Cliché MEB de BiCuSeO bulk oxydé à 573K pendant 48h sous air.
Cependant, ces résultats ne peuvent être étendus aux échantillons oxydés à 573K pen-
dant 168h. En effet, les diagrammes de diffraction en incidence rasante de l’échantillon
bulk oxydé à 573K pendant 168h présentent des pics supplémentaires, en plus de ceux de
BiCuSeO, qui peuvent être indexés dans une phase de type Bi2O5Se. Par ailleurs, l’épais-
seur de cette couche d’oxydation est très faible puisque les pics de la couche BiCuSeO
sont toujours clairement visibles sur le diagramme de diffraction des rayons X obtenu en
incidence rasante avec un angle de 0.8° de l’échantillon oxydé une semaine à 573K (figure
6.12).
Ces résultats sont cohérents avec les premières observations faites sur l’échantillon oxydé
entre 300K et 873K et permettent de montrer que la première couche d’oxydation qui se
forme est une couche Bi2O5Se.
Les résultats des mesures effectuées à des températures supérieures à 573K montrent
que l’oxydation des composés est plus rapide avec l’augmentation de la température de
palier. Ainsi, pour des isothermes à 673K, un gain de masse est constaté au bout de
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Figure 6.12: Diagramme de diffraction X en incidence rasante avec un angle de 0,8 de
BiCuSeO (bulk) oxydé à 573K pendant 168h sous air.
quelques heures comme le montre les résultats de la figure 6.13. A 673K, les courbes
ATG correspondant à des durées de palier de 24h et 48h, bien que semblables ne sont
pas parfaitement superposables puisque les échantillons sont de taille, et donc de surface
spécifique, différente 1.
Le cliché MEB (figure 6.14) d’une coupe d’échantillon oxydé à 673K pendant 48h montre
qu’il existe deux zones distinctes, avec l’apparaition d’une couche de surface. De plus, les
analyses EDX de ces deux zones ont permis de mettre en évidence des répartitions de
fractions atomiques différentes. Ainsi, bien que le cœur de l’échantillon présente toujours
des fractions atomiques similaires à celles d’un échantillon non dopé, la répartition des
atomes à la surface de l’échantillon est elle modifiée.
En effet, la fraction atomique de l’oxygène est bien plus importante à la surface de l’échan-
tillon, ce qui est cohérent avec la présence d’une couche d’oxydation. Dans le même temps,
la fraction de sélénium est divisée par deux tandis que celle du bismuth est inchangée.
La fraction atomique du cuivre est fortement diminuée. Cette nouvelle répartition des
fractions atomiques à la surface de l’échantillon est cohérente avec la présence en surface
d’une couche d’oxydation de type Bi2O5Se.
Les courbes de variations de masses obtenues pour une même durée de palier à des tem-
1. Une panne prolongée de notre dispositif BET nous a conduit à débuter notre étude avant de pouvoir
effectuer mes mesures de surfaces
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Figure 6.13: Analyse thermogravimétrique pour BiCuSeO à 673K pendant 24h et 48h
sous air.
Figure 6.14: Cliché MEB de BiCuSeO bulk oxydé à 673K pendant 48h sous air.
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pératures d’oxydation différentes sont présentées dans la figure 6.15.
Figure 6.15: Analyse thermogravimétrique pour BiCuSeO à 573K, 673K, 723K et 773K
pendant 48h sous air.
Les résultats, notamment dans le cas de la courbe à 773K, montre que le mécanisme d’oxy-
dation de BiCuSeO sous air semble comporter deux parties disctinctes. Ces observations
doivent, par ailleurs, être couplées aux premières observations présentées précédemment
qui ont permis de mettre en évidence la présence de deux phases d’oxydation, Bi2O5Se
mais également CuO. Les analyses par diffraction des rayons X de la surface des échan-
tillons oxydés 48h à différentes températures, présentées dans la figure 6.16 confirment la
présence de ces deux phases d’oxydation.
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Figure 6.16: Superposition des diffractogrammnes de rayons X (Goniomètre) de BiCu-
SeO (bulk) oxydé à 573K pendant 168h et à 673K, 723K et 773K pendant
48h sous air.
Les résultats de la figure 6.16 montrent que la phase Bi2O5Se est plus importante pour
l’échantillon oxydé à 673K, bien qu’elle soit toujours présente pour les échantillons oxydés
à plus hautes températures. Par ailleurs, les pics supplémentaires observés pour une tem-
pérature d’oxydation de 673K peuvent être indexés dans une phase de type CuO. L’aug-
mentation de la température d’oxydation s’accompagne donc d’une croissance des pics de
la phase CuO, indiquant que celle-ci recouvre la première phase d’oxydation Bi2O5Se.
Les résultats obtenus à partir du cliché MEB d’un échantillon oxydé à 773K pendant 48h
sont cohérents avec ces observations. En effet, comme le montre la figure 6.17, la coupe
d’un échantillon oxydé présente cette fois trois zones distinctes. Une zone au cœur de
l’échantillon qui correspond à une phase BiCuSeO non oxydée. Une zone intermédiaire,
c’est-à-dire une nouvelle couche qui recouvre la phase BiCuSeO, correspondant à la pre-
mière couche d’oxydation Bi2O5Se. Bien que la répartition des fractions atomiques de cette
couche soit semblable à celle observée pour un échantillon oxydé à 673K pendant 48h,
l’augmentation de la température d’oxydation a entrainé une augmentation de l’épaisseur
de la couche. Enfin à la surface de l’échantillon, une seconde couche d’oxydation rela-
tivement fragile est présente. Les analyses EDX effectuées sur cette couche ont montré
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Figure 6.17: Cliché MEB de BiCuSeO bulk oxydé à 773K pendant 48h sous air.
qu’elle est majoritairement constituée de cuivre et d’oxygène, les fractions atomiques du
sélénium et du bismuth étant négligeables.
Les résultats préliminaires présentés dans ce paragraphe permettent donc d’avoir une
idée assez précise du comportement sous air de BiCuSeO en fonction de la température.
Ainsi, le mécanisme d’oxydation de BiCuSeO sous air se divise en deux étapes. Dans
un premier temps - pour une température d’oxydation comprise entre 573K et 673K - il
y a apparition d’une première phase d’oxydation Bi2O5Se. Puis, pour des températures
d’oxydation supérieures à 673K, une seconde phase d’oxydation apparait à la surface de
l’échantillon, recouvrant la première phase. Des analyses supplémentaires sont nécessaires
pour préciser la température d’apparition de la première couche d’oxydation. Par ailleurs,
des mesures plus précises à partir d’échantillons dont la surface spécifique est connue sont
prévues afin de pouvoir déterminer les lois qui régissent les différents stades et vitesses
d’oxydation.
Au vue des premiers résultats, il apparait que le matériau se comporte d’un point de vue
stabilité de façon assez similaire à ce qui est observé dans les intermétalliques. La couche
oxyde ne permet donc pas d’augmenter significativement la stabilité sous air de notre
matériau. Néanmoins, la température d’apparition de la première couche d’oxydation de
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623K est du même ordre de grandeur que celles observée dans les skutterudites. De plus,
les vitesses d’oxydation autour de cette température de 623K sous air semble d’après les
premiers résultats relativement faibles, le gain en masse étant relativement limité.
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Depuis la fin des années 80, les préoccupations environnementales et économiques autour
des nouvelles énergies ont entrainé un regain d’intérêt autour de la thermoélectricité.
Ce nouvel essor, associé à une meilleure compréhension des phénomènes électriques et
thermiques, a permis de faire émerger de nombreuses nouvelles familles de matériaux
(clathrates, semi-Heusler, skutterudites, etc.) prometteurs. Ces nouveaux composés, fruits
du développement de nouvelles méthodes de synthèse et de caractérisations, présentent
des facteurs de mérite élevés souvent supérieurs à l’unité. D’autres voies de recherche
telles que la nanostructuration ont également permis d’améliorer fortement les propriétés
thermoélectriques de ces nouveaux matériaux, mais aussi celles des matériaux plus «
classiques » (PbTe, Bi2Te3. . . ). Par ailleurs, la recherche de matériaux plus stables a
conduit certains groupes de recherche à se focaliser sur l’étude d’oxydes thermoélectriques,
tels que les « misfit ».
Mes travaux de thèse présentés dans ce manuscrit s’inscrivent dans ces nouvelles voies de
recherche, avec l’étude d’une nouvelle famille de matériaux en couche - les oxychalcogé-
nures - qui semblent prometteurs pour des applications en thermoélectricité.
Ces matériaux de formule générale MCuChO - où M est un cation trivalent et Ch un
ion chalcogène - ont été découverts dans les années 80. Les composés pour lesquels le
cation trivalent est une terre rare possèdent des valeurs de gap relativement grandes,
faisant de ces composés des matériaux particulièrement étudiés dans le domaine de l’opto-
électronique en tant que semi-conducteurs transparents. En revanche, les composés de
types BiCuChO qui possèdent une valeur de gap plus faible ne sont plus transparents dans
le visible, et présentent donc un intérêt moindre pour des applications dans le domaine de
l’optique. Cependant, la présence de bismuth s’accompagne également d’une diminution de
la résistivité électrique, ce qui explique pourquoi BiCuChO semble être l’oxychalcogénure
le plus prometteur du point de vue des propriétés thermoélectriques.
La première partie de mes travaux de thèse a porté sur l’étude et la caractérisation
des propriétés électriques et thermiques de BiCuSeO. Les oxychalcogénures présentent
une structure cristallographique 2D avec une alternance de couches le long de l’axe c.
L’une des particularités de cette structure est la nature électroniquement distincte des
couches qui la composent : la couche oxyde Bi2O2 étant dite «isolante», tandis que la
couche chalcogène Cu2Se2 est dite «conductrice». La couche chalcogène est constituée de
tétraèdres CuSe4 distordus. La modélisation de la structure de bande électronique, ainsi
que de la densité d’états de ce composé, par des calculs ab initio a permis de mettre en
évidence la présence de plusieurs interactions de nature différente au sein de la structure.
Ainsi, il a été montré - bien que l’interaction au sein de la couche oxyde soit de type
ionique - que la couche chalcogène présente des interactions de types covalentes. Par
ailleurs, les résultats des calculs ont montré que le recouvrement entre des atomes de
deux couches de nature distincte était relativement grand, ce qui est l’expression d’une
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interaction iono-covalente entre les couches.
L’étude de la densité d’états au niveau de Fermi a permis de montrer la forte contribution,
dans le haut de la bande de valence, des états 3d du cuivre et 4p du sélénium, ce qui est
cohérent avec le caractère «conducteur» de la couche chalcogène. Malgré une structure
cristallographique 2D, la structure de bande du composé BiCuSeO est plus proche de
celle d’un composé 3D «classique», et ne permet pas de mettre en évidence la présence
de confinement quantique.
L’étude des propriétés électriques et thermiques de BiCuSeO a permis de mettre en évi-
dence une conductivité thermique très faible. En effet, avec des valeurs inférieures à celles
des meilleurs thermoélectriques comme par exemple PbTe, la conductivité thermique de
BiCuSeO est un réel atout dans le but d’obtenir un facteur de mérite élevé. Néanmoins, ce
facteur de mérite est limité par un facteur de puissance relativement faible, notamment en
raison d’une résistivité électrique importante. Au vu de ces premiers résultats, les études
suivantes ont été consacrées à l’amélioration du facteur de puissance du composé.
L’une des méthodes employées pour augmenter le facteur de puissance, et ainsi le facteur
de mérite, de BiCuSeO a consisté en la réalisation d’un dopage aliovalent sur le site du
bismuth. Plusieurs éléments divalents ont été étudiés, tels que Ba2+, Ca2+, Mg2+, Pb2+
et Sr2+, l’étude des propriétés électriques des composés de la famille Bi1-xSrxCuSeO ayant
été réalisée plus en détail à hautes et basses températures. Il a été montré que l’insertion
d’un ion A2+ à la place de Bi3+ permet d’augmenter de plusieurs ordres de grandeur la
concentration des porteurs de charges dans les échantillons dopés. Cette augmentation
entraine une diminution du coefficient Seebeck mais également et surtout, une forte di-
minution de la résistivité électrique, ce qui permet d’obtenir des composés dopés avec un
facteur de puissance plus élevé que le composé non dopé. Cette amélioration, associée aux
faibles valeurs de conductivité thermique du composé, permet d’augmenter fortement le
facteur de mérite du composé, notamment à haute température, avec des valeurs de ZT
supérieures à l’unité.
Malgré une augmentation du facteur de puissance grâce au dopage divalent sur le site du
bismuth, les valeurs obtenues sont encore relativement modérées en comparaison d’autres
thermoélectriques tels que les skutterudites ou PbTe. Une des autres voies possibles pour
améliorer les propriétés de transport électrique de BiCuSeO était d’augmenter la mobilité
des porteurs de charges au sein du composé, celle-ci étant relativement faible pour les com-
posés non dopés et dopés. La distorsion des tétraèdres CuSe4 pouvant être défavorable aux
propriétés de transport électrique, la seconde partie de mes travaux de thèse a été centrée
sur l’étude de l’influence de l’ion chalcogène, avec notamment la substitution du sélénium
par le tellure. L’obtention d’une solution solide complète entre le sélénium et le tellure a
permis de montrer que l’augmentation de la fraction de tellure au sein de BiCuSe1-xTexO
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entraine une augmentation de la distorsion des tétraèdres CuCh4. Par ailleurs, pour des
fractions de tellure inférieures à 0.5, la résistivité électrique des échantillons augmente
fortement en comparaison de celle de BiCuSeO, une transition métal – semi-conducteur
- métal étant présente en fonction de la fraction de tellure. L’influence du tellure sur le
facteur de puissance est donc plutôt limitée en raison de cette anomalie. Cependant, pour
des fractions de tellure élevées telles que BiCuSe0.1Te0.9O, le facteur de puissance obtenu
est du même ordre de grandeur que les échantillons dopés par un élément divalent.
Mes trois années de thèse ont également été l’occasion de réfléchir à des problématiques
qui ne sont pas en lien direct avec l’amélioration du facteur de mérite de notre composé.
En effet, dans une optique plus industrielle, il existe d’autres paramètres importants dans
le développement d’un matériau thermoélectrique.
L’une des premières problématiques, dans notre cas, a été de mettre au point une mé-
thode de synthèse alternative à la méthode classique. En effet, la synthèse classique des
oxychalcogénures nécessite des traitements thermiques longs (plus d’une semaine) à haute
température. De plus, en raison de la toxicité des réactifs et de leur réactivité à l’air, la
synthèse se fait en atmosphère contrôlée : en boite à gant pour le mélange des réactifs,
et en tube de quartz scellés sous argon pour les traitements thermiques. Ces différentes
conditions sont un frein à l’obtention de grande quantité de poudre, et entrainent des
coûts de production élevés. Une méthode de synthèse par broyage mécanique a donc été
mise au point au laboratoire, permettant d’obtenir un composé parfaitement monophasé à
température ambiante, à l’air, et avec des temps de synthèse de quelques heures seulement.
Cette nouvelle méthode est un réel atout pour le matériau d’un point de vue industriel.
La seconde problématique abordée au cours de ma thèse a porté sur la stabilité du com-
posé. En effet, mes travaux ont montré que BiCuSeO est un matériau thermoélectrique
prometteur pour des températures d’utilisations comprises entre 600K et 900K ; il est
donc important de connaitre la stabilité de ce matériau dans cette gamme de tempé-
rature. Les résultats préliminaires obtenus ont mis en évidence la stabilité de BiCuSeO
sous atmosphère d’argon. Par ailleurs, des études sous air ont également été entreprises.
Les premiers résultats ont montré que le mécanisme d’oxydation du composé pouvait se
décomposer en deux parties, avec l’apparition d’une couche Bi2O5Se en dessous de 673K
suivie, pour des températures supérieures à 673K, de l’apparition d’une seconde couche
d’oxydation de type CuO.
Les différents résultats présentés dans ce manuscrit permettent donc de montrer que
BiCuSeO est un matériau très prometteur pour des applications dans le domaine de la
thermoélectricité, notamment pour une gamme de température comprise entre 600K et
900K. Le facteur de mérite du composé a ainsi pu être fortement augmenté, passant de 0.4
à 873K pour BiCuSeO à 1.1 à 900K pour Bi1-xBaxCuSeO. Par ailleurs, des travaux portant
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sur l’effet de la texturation sur BiCuSeO 2 ont montré qu’il était possible d’augmenter
encore le facteur de mérite avec des valeurs de ZT égales à 1.4 pour Bi0.85Ba0.15CuSeO à
900K.
2. Sui et al, 2013 (soumis à Energy and Environmental Science)
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Synthèse des matériaux
Comme évoqué dans le paragraphe 2.1.1, la synthèse des composés polycristallins se fait en
deux étapes par voie solide. En raison de la toxicité et de la forte réactivité des précurseurs,
les différentes étapes de synthèse (pesée, mélange, broyage des poudres) se font en boite
à gant sous atmosphère d’argon (pourcentage d’O2 et d’H2O inférieurs à 0,5 ppm). Les
précurseurs utilisés pour préparer les différents composés sont :
Tableau 6.3: Précurseurs pour la synthèse de BiCuSeO
Précurseurs Pureté - Fournisseur
Bi2O3 99.5% - BHO
Bi 99.99% - Aldrich
Cu 99.99% - Merck
Se 99.99% - Alpha Aesar
Te 99.99% - Alpha Aesar
SrO 99.5% - Alpha Aesar
BaO 99.5% - Alpha Aesar
Ces précurseurs sont tous sous forme de poudres. Ils sont pesés en quantité stœchiomé-
trique avec une précision de ± 0,2 mg, pour former, en général, 4 grammes d’échantillon.
Lors de cette étape de pesée, la poudre de cuivre étant très fine, la masse de précurseurs
est calculée avec un léger excès (≈1% ) afin d’éviter la non stœchiométrie en cuivre (cf
Chapitre 3).
Pour Bi1-xAxCuSeO (A2+ = Sr2+, Ba2+) :
1/3× (1− x)Bi2O3 + 1/3× (1− x)Bi+ x× SrO + Se+ Cu = Bi1−xAxCuSeO
Pour BiCuSe1-xTexO :
1/3Bi2O3 + 1/3Bi+ (1− x)× Se+ x× Te+ Cu = BiCuSe1−xTexO
Une fois les précurseurs pesés, ils sont mélangés et broyés manuellement en mortier
d’agate. Les mélanges ainsi obtenus sont placés en creusets de silice qui sont ensuite
placé dans des tubes de silice. Lors de la synthèse d’une même série d’échantillon, il
est possible de placer plusieurs creusets au sein d’un même tube (maximum trois pour
conserver l’homogénéité de température au sein du four). Les tubes de silice contenant les
mélanges de précurseurs sont ensuite scellés sous atmosphère d’argon ( atm) avant d’être
chauffés dans un four.
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Le premier traitement thermique se fait à une température T1 pendant 6h. Ce premier
traitement permet d’amorcer la réaction entre les précurseurs, notamment Cu et Se et
permet ainsi d’éviter l’explosion du tube lors du second traitement à plus haute tem-
pérature. La température T1 de ce premier traitement varie entre 573K et 623K. Le
diagramme de diffraction des rayons X présenté dans la figure 6.18 permet de montrer
l’état d’avancement de la réaction à l’issue de cette première étape dans le cas de la syn-
thèse de BiCuSe1-xTexO. Sur ce diagramme, la phase de type BiCuSeO est déjà présente
néanmoins, elle n’est pas majoritaire. Par ailleurs, la présence de nombreux autres pics,
correspondant aux phases des précurseurs comme Bi2O3 ou à des mélanges de précur-
seurs tels que Bi2TeO5, Bi2Te5 ou encore CuTeO3 , montrent que la synthèse n’est pas
terminée. Des résultats similaires sont observés dans le cas des échantillons de la série
Bi1-xSrxCuSeO, les phases secondaires étant bien sur différentes.
Figure 6.18: Diagramme de diffraction de poudre d’un mélange de précurseur de BiCu-
TeO après un traitement thermique de 6h à 623K.
Avant le seconde traitement thermique, les poudres sont de broyées manuellement pour
ensuite être pressées sous de forme de barreaux (3*3*12 mm3), à l’aide d’une presse uni-
axiale (P = 250 MPa). Le pressage des poudres sous forme de barreaux permet d’optimiser
la formation du composé polycristallin, en particulier pour des masses finales d’échantillon
supérieures à 2 grammes.
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Les barreaux sont placés en creuset de silice puis en tubes de silice afin d’être scellés
sous argon. Les échantillons sont alors recuits à la température T2 qui dépend de l’ion
chalcogène. Cette température est choisie à partir des analyses de DSC qui permettent de
connaitre la température de décomposition (Td) de la phase BiCuChO. Dans le cas ou l’ion
chalcogène est le sélénium, cette température Td est d’environ 1013K, la température T2
choisie pour le recuit est donc de 973K. Par ailleurs, le dopage par les ions A2+ n’influant
pas sur la température de décomposition du composé Bi1-xAxCuSeO, les conditions de
synthèse sont identiques.
En revanche, dans le cas ou l’ion chalcogène est le tellure, la température T2 du second
recuit est de 773K, le tellure ayant une température de vaporisation inférieure à celle du sé-
lénium. Cette température est appliquée à tous les échantillons de la série BiCuSe1-xTexO.
Lors du second traitement thermique, les échantillons sont donc recuits à une température
T2 pendant une semaine. Comme le montre les résultats de la figure 6.19, un temps de
recuit d’une semaine permet d’augmenter la cristallinité des échantillons (pics plus fin et
mieux définis), au délà de 168h, ces résultats n’évoluent plus.
Figure 6.19: Comparaison des diagrammes de diffractions pour BiCuSeO, après le second
traitement thermique à 973K pour des durées t.
A l’issue de ces deux traitements thermiques à haute température, la phase BiCuSeO est
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majoritaire au sein des échantillons (impuretés ≤ 3% en diffraction des rayons X) (figure
1.1). Néanmoins, les barreaux obtenus sont peu denses (≈ 65%) ce qui ne permet pas de
faire les mesures de propriétés électroniques et thermiques, une étape de frittage est donc
nécessaire.
Densification des matériaux
Pour obtenir une densification rapide, un frittage par Spark Plasma Sintering (SPS) est
réalisé. Le SPS utilisé est un Syntec-SPS-511S ; un courant électrique (continu, pulsé
ou alternatif) appliqué via des électrodes passe au travers d’une enceinte de pressage
conductrice pendant qu’une pression uniaxiale est appliquée, comme schématisé sur la
figure 6.20.
Figure 6.20: Dispositif de frittage par Spark Plasma Sintering.
Les moules utilisés pour ces composés sont des moules en graphites d’un diamètre de 15
mm (ou 20 mm) dans lesquels la poudre à densifier est placée entre deux pistons, protégée
par du papier carbone.
Les matériaux sont ensuite frittés à une température T3 (T2- 25K) pendant 10 min sous
une pression uniaxiale de 100MPa, sous argon. La température de frittage est volontaire-
ment abaissée de 25K par rapport à la température de recuit car pour des diamètres de
moules supérieurs à 10mm, il est possible d’avoir un faible gradient de température au sein
du moule qui peut entrainer la vaporisation de certains éléments. Les pastilles obtenues
sont denses à plus de 95%. De plus, l’étude par diffraction des rayons X des composés
ainsi frittés montre que la phase de type BiCuSeO est toujours majoritaire (figure 1.1).
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Néanmoins, les diffractogrammes des échantillons de la série BiCuSe1-xTexO, pour lesquels
x est inférieur à 0,50, ont montré que certains pics de diffraction présentent un léger
épaulement, qui est l’expression de la présence de plusieurs stœchiométries au sein du
composé (figure 6.21). Ces résultats s’expliquent par le fait que pour ces échantillons, le
pourcentage de sélénium dans la structure est supérieur à celui du tellure, la température
du second traitement thermique est donc trop faible pour une réactivité totale du sélénium.
Néanmoins, la possible vaporisation du tellure pur limite l’augmentation de la température
du second traitement thermique. Il est donc nécessaire de réaliser un recuit post-SPS
à 873K afin d’optimiser la cristallinité des échantillons et d’obtenir une stœchiométrie
unique pour chaque échantillon.
Figure 6.21: Comparaison des diagrammes de diffractions après SPS et après un recuit
post-SPS pour Bi0,8Sr0,2CuSeO (a) et Bi0,6Sr0,4CuSeO (b).
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